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Les cellules solaires en couches minces à base d’absorbeurs de type Cu(In,Ga)Se2
(CIGS) représentent une technologie d’avenir à haut rendement de conversion d’éner-
gie. Plusieurs techniques sont utilisées pour synthétiser le CIGS. La pulvérisation
cathodique réactive est une technique de dépôt adaptée aux grandes surfaces offrant
la possibilité d’effectuer un scale-up industriel. L’objectif de ce travail est de déve-
lopper et d’optimiser un procédé alternatif hybride de co-pulvérisation/évaporation
pour la synthèse du composé CIGS. Pour répondre à cet objectif, différentes études
ont été réalisées afin d’assurer le contrôle des différents paramètres de dépôt. Dans
un premier temps, la phase plasma a été étudiée à l’aide de la spectroscopie d’émis-
sion optique pour pouvoir établir des corrélations entre la composition des couches
déposées et les espèces présentes dans le plasma. Ceci a permis d’établir des courbes
d’étalonnage et de suivi in-situ de la composition et l’homogénéité de l’épaisseur des
couches déposées, ainsi que de déterminer l’existence de différentes modes de pul-
vérisation, reliés à la température appliquée pour l’évaporation du sélénium. Dans
un deuxième temps, différents absorbeurs de CIGS ont été synthétisés à partir du
procédé hybride développé. Ces absorbeurs ont été déposés en une et en trois étapes
pour analyser l’influence des gradients de composition sur leurs propriétés morpholo-
giques, structurales et optoélectroniques. Un absorbeur de CIGS avec un rendement
de conversion maximum de 10,4 % a été fabriqué à partir d’une séquence de dépôt
en une étape. Un rendement de 9,3 % a été obtenu avec une séquence dépôt en trois
étapes.
Mots clés
Cu(In,Ga)Se2 ; cellules solaires en couches minces ; procédé hybride ; spectroscopie




Cu(In,Ga)Se2 (CIGS) thin film solar cells are a very promising technology for high
efficiency energy conversion. Several techniques are used to synthesize CIGS absor-
bers. Magnetron reactive sputtering is an attractive deposition technique for de-
positing CIGS absorbers because of its potential for providing uniform coatings
over large areas, thus offering the possibility for more competitive industrial scale-
up. The objective of this work is to develop and optimize a hybrid alternative co-
sputtering/evaporation CIGS deposition process. To meet this goal, various studies
have been conducted to ensure control of the various deposition parameters. Ini-
tially, plasma was studied with Optical Emission Spectroscopy in order to establish
correlations between plasma species and thin film composition, structure and mor-
phology. This has allowed to establish in-situ calibration curves for monitoring the
deposited layers composition and their homogeneity, and to determine the existence
of different sputtering modes, linked to the selenium evaporation temperature. Then,
different CIGS absorbers were synthesized with the stabilized hybrid process. These
absorbers were deposited in one and three stages to analyze the influence of com-
position gradients on their morphological, structural and optoelectronic properties.
A CIGS absorber giving a maximum conversion efficiency of 10.4 % was fabricated
with a one step process. A 9.3 % efficiency solar cell was obtained with a three-stage
deposition process.
Keywords
Cu(In,Ga)Se2 ; thin film solar cells ; hybrid process ; optical emission spectroscopy ;




D’après une analyse de l’empreinte écologique des activités humaines, le mode actuel
de développement n’est plus soutenable depuis les années 1990 [1]. Aujourd’hui, les
énergies fossiles comme le pétrole, le charbon et le gaz naturel représentent plus de
80 % de la production mondiale d’énergie, et leur consommation ne cesse de croître
avec l’émergence des pays en développement. Ces ressources fossiles étant limitées,
notamment en raison de leur synthèse naturelle très longue, comparée au rythme
de leur consommation, augmentent considérablement leur prix de production et de
vente. Ce qui met le mode actuel sous contrainte. De plus, l’influence néfaste de
ces ressources sur l’environnement incite la communauté internationale à réaliser de
profondes mutations et à se tourner vers d’autres sources d’énergie moins polluantes.
Les sources d’énergie renouvelables, telles que l’hydroélectricité, la biomasse, l’éolien
et le solaire sont donc appelées à se développer largement dans les prochaines années.
La plus grande source d’énergie renouvelable disponible est le rayonnement solaire,
avec une énergie de 1,5×1018 kWh/an arrivant sur terre, soit environ 7000 fois la
consommation mondiale d’énergie par l’humanité. Presque toutes les technologies
d’énergies renouvelables découlent du rayonnement solaire : le vent, les vagues, la
photosynthèse et le flux des rivières sont par exemple des manifestations indirectes
de cette énergie.
Au sein de la filière solaire, l’énergie photovoltaïque se différencie de l’énergie solaire
thermodynamique, car elle produit directement de l’électricité, ne nécessitant ni
cycle vapeur, ni pièces mécaniques tournantes. De plus elle ne nécessite pas un
ensoleillement direct. Elle constitue une source d’énergie de premier choix, propre
et inépuisable.
Le marché du photovoltaïque connait un développement important depuis 2003,
avec un taux d’accroissement d’environ 35 % permettant d’atteindre une puissance
installée égale à 140 GW fin 2013 1. En Europe, un objectif de 20 % d’énergies
renouvelables a été fixé pour 2020. Les énergies renouvelables devront représenter
20 % des énergies utilisées et les États membres devront avoir réalisé 20 % d’économie
d’énergie. Dans le cas particulière de la France, 5000 km2 de panneaux solaires à 10
1. International Energy Agency (IEA) - Trends in Photovoltaic Applications 2014
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% de rendement de conversion seraient suffisants pour produire l’équivalent de 550
TWh (production d’électricité actuelle). C’est environ cinq fois moins que la surface
des infrastructures en France (toitures, routes).
Le silicium est le matériau qui constitue la filière industrielle la plus aboutie tech-
nologiquement (cellules dits de “première génération”). En 2012 elle représentait 90
% de la part de marché. Les rendements maximum obtenus en laboratoire sont de
25,6 % [2] pour des cellules au silicium cristallin et de 20,6 % [3] pour des cellules au
silicium polycristallin. Cependant, les nombreuses étapes du procédé de fabrication
et les températures élevées nécessaires en font une technologie assez complexe, ce
qui rend intéressante le développement de cellules solaires à base d’autres matériaux
et d’autres procédés.
En effet, certains matériaux semi-conducteurs peuvent être déposés en couches
minces (cellules dits de “deuxième génération”) et se substituer au silicium. Le
coefficient d’absorption de la lumière solaire de ces matériaux est environ 100 fois
supérieur à celui du silicium cristallin. Par conséquent, une cellule en couches minces
idéale nécessite une épaisseur d’environ 2 µm pour absorber la lumière, alors qu’une
cellule en silicium en nécessite 200 µm. Une quantité de matière plus faible est donc
suffisante pour fabriquer ce type de cellules, ce qui permet en théorie une réduction
des coûts de production. Parmi les technologies de deuxième génération les plus
développées, quatre sous-filières dont les rendements records sont précisés entre pa-
renthèses, peuvent être distinguées : le silicium amorphe (10,2 %) [3], le CdTe (21
%) [3], le Cu(In,Ga)Se2(21,7 %) [3] et le Cu2ZnSnS4 (12,6 %) [2, 3].
Outre la faible épaisseur des couches, cette filière est intéressante par la diversité
des procédés de synthèse qui rend possible un nouveau calcul de coût de production.
En particulier, la technologie Cu(In,Ga)Se2, couramment appelée CIGS, présente
des rendements records situés entre ceux du silicium polycristallin et du silicium
monocristallin. C’est donc une technologie photovoltaïque prometteuse.
Plusieurs techniques sont utilisées pour synthétiser des absorbeurs de CIGS. Le ren-
dement record de 21,7 % est obtenu par co-évaporation de l’indium, du gallium, du
cuivre et du sélénium [4]. Cette technique est aujourd’hui la technique de référence
car elle conduit aux cellules les plus efficaces grâce à la consolidation d’un process
en 3 étapes ‘’le 3 stage process”, qui permet une distribution contrôlée de la compo-
sition de l’absorbeur dans l’épaisseur du matériau. Cependant, cette technique peut
présenter des inconvénients lors d’une production à grande échelle, notamment en
raison des rendements de dépôt des matériaux.
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La pulvérisation cathodique réactive est une technique de dépôt adaptée aux grandes
surfaces, offrant ainsi la possibilité d’effectuer une augmentation d’échelle au niveau
industriel appelée “scale-up”. Cette technique conduit aussi à une meilleure utilisa-
tion des matériaux sources, et sa stabilité est attribuée au contrôle d’un seul gaz
réactif, le diséléniure d’hydrogène (H2Se). Ce gaz présente comme inconvénient une
grande toxicité. De plus, la dissociation/réaction du H2Se avec le cuivre et l’indium
lors du dépôt de CIGS génèrent une quantité importante de H2, entraînant une étape
de pompage additionnelle.
Il en résulte l’intérêt de développer un procédé hybride basé sur les techniques de
co-évaporation et de pulvérisation cathodique, permettant de résoudre les différentes
contraintes et répondre aux intérêts industriels. Ce procédé utiliserait uniquement
la vapeur de sélénium comme espèce réactive.
Dans un procédé classique de pulvérisation cathodique réactive ou hybride, il est
indispensable de suivre l’éventuelle évolution de la décharge lumineuse et de la ten-
sion d’autopolarisation pour pouvoir interpréter les phénomènes inhérents à ce type
de procédé, et ainsi optimiser l’élaboration des dépôts. C’est pourquoi le suivi de
ces paramètres peut apporter des nombreuses informations sur l’évolution du pro-
cédé utilisé, et reste fondamental pour le contrôle de celui-ci [5]. La spectroscopie
d’émission optique est une des méthodes les plus puissantes et les plus répandues
pour comprendre le fonctionnement d’un système en condition réactive et donc pour
déterminer les régimes pulvérisation couramment rencontrés pour ces procédés.
Le travail réalisé dans cette thèse se situe dans ce contexte et porte sur l’optimisation
d’un procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation pour l’obtention des cellules
solaires à base de CIGS. En particulier, un des objectifs de cette étude est d’étudier
la phase plasma à l’aide de la spectroscopie d’émission optique, pour pouvoir établir
des corrélations avec la composition et la morphologie des couches, ainsi que pour
assurer la répétabilité des procédés et contrôler les paramètres de dépôt.
Le chapitre 1 présente de façon générale le principe de fonctionnement d’une cellule
solaire et les caractéristiques principales des cellules à base de CIGS. Les techniques
courantes mises en œuvre pour fabriquer le CIGS et ses différentes contraintes sont
aussi explicitées.
Le chapitre 2 présente un état de l’art sur quelques travaux de recherche ou procé-
dés industriels déjà développés autour de la pulvérisation cathodique réactive pour
produire des absorbeurs de CIGS. Le principe et les généralités de la pulvérisation
cathodique, ainsi que de la pulvérisation cathodique réactive sont également décrits.
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Le chapitre 3 présente le réacteur de dépôt développé au cour de cette thèse. Une
description détaillée de la chambre de dépôt, où ont lieu les décharges plasma et les
différentes réactions est réalisée. De la même façon, les sources de matière employées,
ainsi que les substrats utilisés pour la réalisation de cette étude sont présentées dans
ce chapitre.
L’étude de la phase plasma à l’aide de la spectroscopie d’émission optique est pré-
sentée dans le chapitre 4. Dans celui-ci, l’analyse du plasma sans la présence de
sélénium est réalisée pendant la pulvérisation de chaque cible et pendant la co-
pulvérisation de celles-ci. Des analyses en condition réactive, en utilisant la vapeur
de sélénium comme espèce réactive, sont également réalisées. Les modes de pulvé-
risation de chaque cible, ainsi que les régimes en co-pulvérisation obtenus pendant
le dépôt hybride de co-pulvérisation/évaporation sont déterminés et corrélés à la
composition finale et à la morphologie des couches.
Le chapitre 5 dresse le bilan des différents absorbeurs de CIGS synthétisés à partir
du procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation. Dans ce chapitre les absorbeurs
sont déposés en utilisant différents procédés. L’influence des paramètres de dépôt et
de la composition sur leurs propriétés morphologiques et structurales sont étudiés.
Enfin, le chapitre 6 présente les caractéristiques des cellules solaires réalisées à partir
des différents absorbeurs synthétisés dans le chapitre 5.
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1. Les cellules solaires à base de
Cu(In,Ga)Se2 : généralités,
propriétés et techniques courantes
de dépôt
Introduction
Le point de départ de la recherche et le développement sur cellules solaires repose
sur l’effet photovoltaïque. Cet effet, qui a été découvert par Alexandre-Edmond Bec-
querel en 1839 [6], permet de transformer l’énergie lumineuse en énergie électrique.
Cependant, il a fallu attendre près d’un siècle pour que l’effet photovoltaïque soit
utilisé. Ainsi, les premiers cellules solaires avec des rendements de conversion d’en-
viron 6 % ont été développées en 1954 par les laboratoires Bell aux États Unis [7].
Toutefois, bien que le dispositifs photovoltaïques développés initialement par la so-
ciété Bell aient été réalisés à partir de silicium ; avec le temps, d’autres éléments
ont été employés. En effet, bien que le silicium soit un matériau abondant et très
étudié depuis des années, il présente une bande interdite indirecte et n’absorbe pas
la lumière aussi efficacement que ceux ayant une bande interdite directe, comme les
matériaux de type II-VI (CdTe par exemple) ou les matériaux de type III-V (GaAs
ou InP), ainsi que leurs alliages ternaires. Une centaine de microns est alors néces-
saire pour absorber la plupart de la lumière dans une cellule à base de silicium, alors
que seulement 1 ou 2 µm de GaAs sont suffisants.
Au cours des années 70, d’autres matériaux absorbeurs déposés en couches minces,
présentant des bandes interdites directes et donc des coefficients d’absorption plus
élevés, ont été étudiés. Tel est le cas des matériaux ayant une structure chalcopyrite,
basés sur les éléments I-III-VI et dérivés du CuInSe2 (CIS). Aujourd’hui, ces maté-
riaux de type chalcopyrite sont parmi les matériaux absorbeurs les plus prometteurs.
Leurs propriétés peuvent être modifiées en ajustant leur composition. L’indice op-
tique, l’affinité électronique et les alignements des bandes peuvent être contrôlés à
volonté. De la même façon, une partie de l’indium peut être remplacée par le gal-
lium pour modifier la largeur de la bande interdite et ainsi former le quaternaire
Cu(In,Ga)Se2 (CIGS).
L’objectif de ce chapitre est de présenter de façon générale les caractéristiques prin-
cipales des cellules solaires de type CIGS. Dans un premier temps, le fonctionnement
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d’une cellule solaire, ainsi que ses propriétés seront présentés. Ensuite, la structure
d’une cellule solaire à base de CIGS et le rôle des différentes couches la constituant
seront détaillés. De la même façon, les propriétés du CIGS au sein de la cellule
et son interaction avec l’interface supérieure seront décrits pour mieux comprendre
l’ingénierie du matériau. Finalement, les techniques conventionnelles mises en œuvre
pour fabriquer le CIGS et ses différentes contraintes seront explicitées, et ainsi une
technique alternative de dépôt sera introduite.
1.1. Principe de fonctionnement d’une cellule solaire
1.1.1. La jonction p-n
Le principe de fonctionnement d’une cellule solaire est basé sur les propriétés élec-
triques des semiconducteurs. Un semiconducteur est caractérisé par une bande in-
terdite (appelé gap), laquelle représente la différence entre l’énergie de la bande de
conduction et l’énergie de la bande de valence. Le niveau de Fermi 1 est situé dans
cette bande interdite. Ce dernier est fonction de la concentration des porteurs de
charges. Il existe donc deux types de semiconducteurs : les semiconducteurs de type
p, lesquels contiennent des défauts de type accepteur conduisant à la création d’un
excès de trous dans la bande de valence. Dans ce cas le trous sont les porteurs
majoritaires et le niveau de Fermi est proche de la bande de valence ; et les semi-
conducteurs de type n, qui sont dopés avec des défauts de type donneur, conduisant
à la création d’un excès d’électrons dans la bande de conduction. Les électrons sont
alors les porteurs majoritaires et le niveau de Fermi se situe près de la bande de
conduction.
La mise en contact de ces deux semiconducteurs de dopage différent forme donc une
jonction p-n. Cet assemblage provoque la migration par gradient de concentration
des porteurs majoritaires de chaque semiconducteur de part et d’autre de la jonction.
Ainsi, les électrons diffusent de la région n vers la région p et provoquent l’apparition
d’ions chargés positivement du côté n. Inversement, les trous diffusent de la région
p vers la région n, provoquant l’apparition d’ions chargés négativement du côté p.
Ces charges fixes et de signes opposés introduisent une différence de potentiel aux
bornes de la jonction. La zone ainsi créé, où règne un champ électrique non nul,
s’appelle zone de charge d’espace (ZCE). D’un autre côté, les niveaux énergétiques
de Fermi qui étaient inégaux avant contact s’égalisent, ce qui provoque une courbure
du diagramme de bande, introduisant une barrière de potentiel V e à l’interface. Un
schéma représentant les diagrammes énergetiques de deux semiconducteurs avant et
après leur mise en contact est représenté sur la Figure 1.1.
Lorsque la jonction p-n est polarisée, il devient possible de contrôler l’énergie entre
les niveaux de Fermi. Une polarisation en direct permet de diminuer la barrière
1. Le niveau de Fermi correspond au potentiel électrochimie des électrons
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Figure 1.1.: Diagramme énergétique des semiconducteurs de type p et n avant (a)
et après mise en contact (b), présentant la position des bandes de valence (BV ),
des bandes de conduction (BC), des niveaux de Fermi (EF ) et des largeurs de
bande interdite (EG). La différence de potentiel entre les deux semiconducteurs
(V e´q) est proportionnelle à l’écart entre leurs bandes de conduction.
de potentiel entre les deux semiconducteurs jusqu’à une valeur à laquelle les élec-
trons dans la bande de conduction transitent du semiconducteur de type n vers le
semi-conducteur de type p (Figure 1.2a). Au contraire, une polarisation en inverse,
augmente cette barrière de potentiel et inhibe le passage des électrons (Figure 1.2b).
A l’obscurité, la caractéristique courant-tension J(V ) d’une jonction p-n est donc





nkT ) − 1
]
(1.1)
où J0 est la densité de courant de saturation, n est le facteur d’idéalité de la diode, k
est la constante de Boltzmann, T est la température en degrés Kelvin et q la charge
de l’électron [8].
De son côté, un semiconducteur sous illumination absorbe les photons incidents
d’énergie supérieure à celle de la bande interdite. Cette absorption perturbe l’équi-
libre du système et conduit à l’excitation des électrons. Les électrons passent alors
de la bande de valence vers la bande de conduction, en laissant derrière eux des
trous. Sans jonction, ces électrons se désexcitent et se recombinent avec les trous.
Néanmoins, dans une jonction p-n, la présence du champ électrique et du gradient de
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Figure 1.2.: Diagramme énergétique d’une jonction p-n lors d’une polarisation di-
recte (a) et inverse (b).
porteurs de charges permet à certains de ces électrons photo-générés de diffuser vers
le semiconducteur de type n avant de se recombiner. Il y apparaît donc, un photo-
courant (Jph) de porteurs minoritaires, opposé au courant de porteurs majoritaires
déjà présent à l’obscurité (Figure 1.3).
Ainsi, sous illumination, la caractéristique courant-tension J(V ) d’une diode idéale





nkT ) − 1
]
− Jph (1.2)
1.1.2. Jonction idéale et jonction réelle
Comme il a été décrit dans le paragraphe précédent, l’Équation 1.2 correspond au
fonctionnement d’une diode idéale sous illumination. Cependant, une cellule solaire
constituée de plusieurs couches présente un comportement non idéal. Ainsi, plu-
sieurs phénomènes viennent s’ajouter à cet équation. Il est possible de rencontrer
des contributions liées à des chemins additionnels de conduction se traduisant par
des résistances parasites appelées résistances séries (Rs) et parallèles (Rp), ainsi que
des diodes plus complexes.
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Figure 1.3.: Principe d’un dispositif photovoltaïque sous éclairement, en situation
de court-circuit. (1) absorption d’un photon d’énergie supérieure à la bande in-
terdite de l’absorbeur, (2) création d’une paire électron-trou, (3) séparation des
charges et (4) collecte des porteurs.
Le comportement d’une cellule solaire peut être représenté par un modèle à une
diode (Figure 1.4a) ou par un modèle à deux diodes (Figure 1.4b). Le modèle utilisé
pour caractériser les cellules de cette étude sera généralement le modèle à deux
diodes. Dans ce modèle, la première diode traduit l’idéalité de la cellule, alors que
la deuxième traduit la non idéalité.
Dans le modèle à deux diodes, la caractéristique courant-tension J(V ) sous illumi-

























où J01 et n1 représentent respectivement la densité de courant de saturation idéal
et le facteur d’idéalité égal à 1 de la première diode, et J02 et n2 représentent la
densité de courant de saturation non idéal et le facteur d’idéalité proche de 2 de la
seconde diode.
Le facteur d’idéalité n2 traduit les processus de recombinaison des porteurs minori-
taires qui ont lieu dans le dispositif. Sa valeur dépend du mécanisme prédominant
de recombinaison. Il est ainsi généralement admis qu’une valeur de 2 indique la pré-
dominance d’une recombinaison de type Shockley Read Hall (SRH) dans la zone
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Figure 1.4.: Schéma équivalent d’une cellule solaire. (a) modèle à une diode et (b)
modèle à deux diodes.
de charge d’espace, alors que des valeurs plus élevées indiquent un mécanisme de
recombinaison d’interface assisté par effet tunnel ou une conductivité de joints de
grains [9, 10].
1.1.3. Caractéristiques électriques d’une cellule solaire
Les performances optoélectroniques d’une cellule solaire sont déterminées par la
mesure de leur caractérisation J(V ) à l’obscurité et sous illumination. La Figure 1.5






























0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
Figure 1.5.: Caractéristique J(V )d’une cellule solaire à l’obscurité (trait pointillé)
et sous illumination (trait plein), et représentation de la puissance (par unité de
surface) en fonction de la tension [11].
Les paramètres les plus importantes décrivant le comportement de cette cellule so-
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laire sont : la tension de circuit-ouvert (V oc), la densité de courant de court-circuit
(Jsc), le facteur de forme (FF ) et le rendement de conversion (η). Le Jsc est définie
comme le photocourant lorsque la diode est court-circuitée ; le V oc est la tension de
polarisation de la jonction à laquelle la somme du photocourant et du courant des
porteurs majoritaires est nulle ; le facteur (FF ) décrit la forme de la caractéristique
J(V ), qui sera d’autant plus carrée que le facteur de forme sera élevé. Ainsi, pour






où Jm et V m sont respectivement le densité de courant et la tension au point de
puissance maximale.
Le rendement de conversion est défini alors comme étant le rapport de la puissance

















Figure 1.6.: Spectre de radiation solaire AM 1.5 (modifié à partir de [8]).
Par convention, la puissance incidente (P inc) est fixée à 1000 W/m2 avec une dis-
tribution spectrale correspondant au spectre solaire AM1.5. Ce dernier correspond
au spectre solaire au niveau de la mer ayant traversé 1.5 épaisseur d’atmosphère
standard. C’est à dire, avec un soleil possédant une inclination de 41.8° par rapport
à l’horizon. Ce spectre est présenté sur la Figure 1.6.
17
Chapitre 1 Les cellules solaires à base de Cu(In,Ga)Se2
1.2. Les cellules solaires à base de Cu(In,Ga)Se2
1.2.1. Architecture des cellules solaires à base de Cu(In,Ga)Se2
Les cellules solaires à base de CIGS sont des structures à hétérojonction 2, composées
de plusieurs couches minces. L’empilement les plus couramment rencontré pour de
telles cellules est représenté sur la Figure 1.7. Dans ce type de structure, le composé
CIGS est le semiconducteur de type p et l’absorbeur de la cellule ; c’est-à-dire, la
couche où les paires électrons-trous sont générées par l’absorption des photons. Cette
couche a une épaisseur de l’ordre de 2 µm, suffisante pour absorber la majeure partie
des photons dont l’énergie est supérieure à son gap.
1 µm
Contact arrière 
 (0.5 - 1.0 µm)
    Absorbeur
 (1.5 - 2.5 µm)
Couche  fenêtre
 (250 - 400 nm)
Couche tampon 







Figure 1.7.: Structure d’une cellule solaire à base de CIGS. (a) Schéma de l’empi-
lement des différentes couches, (b) image d’une coupe transverse au microscope
électronique à balayage MEB.
Ces cellules sont également composées d’une couche de molybdène de 0,5 - 1,0 µm
déposée sur un substrat de verre sodocalcique de 2 à 3 mm. La couche de molybdène
joue le rôle de contact ohmique arrière. De l’autre côté, à la surface de l’absorbeur,
l’hétérojonction est complétée avec un semiconducteur de type n, contenant une
couche de CdS et une couche fenêtre de ZnO. Le rôle de cette dernier est de laisser
passer un maximum de lumière jusqu’à l’absorbeur. Il est à noter que le sulfure de
cadmium (CdS) qui constitue la couche intermédiaire ou couche tampon (~50 nm),
est un matériaux présentant une grande bande interdite (2,4 eV), afin de limiter
l’absorption et ainsi permettre une meilleure collecte des porteurs. Ce composé peut
être remplacé également par d’autres composés moins toxiques, comme par exemple
le ZnS ou l’In2S3. La couche fenêtre contient une couche d’oxyde de zinc intrinsèque
(i-ZnO) de 50 - 100 nm de haute résistivité et une couche d’oxyde de zinc dopé
2. Jonction de deux semiconducteurs issus des deux matériaux différents
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aluminium (ZnO :Al), d’environ 400 nm. Le fort dopage de cette couche de ZnO par
l’aluminium permet de la rendre fortement conductrice sans la nécessité de diminuer
son gap. Ainsi, avec des largeurs de bande interdite comprises entre 3,30 et 3,50 eV,
les couches de i-ZnO et de ZnO :Al réduisent les pertes dans l’ultraviolet et les
photons incidents sont alors absorbés en majorité par l’absorbeur. Enfin, un contact
ohmique, comme par exemple une grille de Ni/Al, peut être ajouté à la structure
initiale, pour collecter le courant de manière plus efficace.
1.2.2. Le matériau Cu(In,Ga)Se2 au sein de la cellule solaire
1.2.2.1. Propriétés structurales
Comme il a été décrit au début de ce chapitre, le composé CuInSe2 et ses différents
alliages sont des matériaux semiconducteurs de type chalcopyrite. Ces matériaux se
caractérisent par le fait d’avoir quatre atomes de valence par site atomique. Dans
cette structure, le sous-réseau cationique se partage entre les cations de valence
inférieure et supérieure. Le composé CuInSe2 peut être considéré comme l’analogue
ternaire de la blende de zinc (ZnSe) ou sphalérite, qui est une structure type diamant,
caractérisée par deux sous-réseaux (anions et cations) interpénétrés cubiques à faces
centrées, décalés d’un vecteur (1/4, 1/4, 1/4).
(a) (b)
Figure 1.8.: Structure cristallographique du CuInSe2. (a) Chalcopyrite et (b)
CuAu. Les sphères rouges correspondent au cuivre, les bleues à l’indium et les
jaunes au sélénium [12].
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Dans le cas du composé CuInSe2, chaque atome de Se dans le réseau est au centre
d’un tétraèdre de quatre cations et relié à deux types d’atomes différents, donc les
longueurs de liaisons ne sont pas identiques. Par conséquent, le tétraèdre n’est pas
régulier et se trouve déformé selon l’axe c, de sorte que le rapport c/a est différent
de la valeur idéale de 2. Ainsi, si les cations restent distribués au hasard, le composé
ternaire présente une structure de type sphalérite. Sinon, suivant l’axe de répartition
des cations (I) (ici le Cu) et (III) (ici l’In ou le Ga), le composé adopte une structure
soit chalcopyrite, soit Cu-Au [13]. Dans ce cas, la structure n’est plus cubique mais
tétragonale (Figure 1.8).
La phase Cu-Au se distingue de la phase chalcopyrite par la position des cations
(III), qui sont alignés sur un plan, alors que la phase chalcopyrite présente les deux
types de cations (I) et (III) ordonnés dans chaque plan. D’un autre côté, la structure
chalcopyrite est la phase thermodynamique stable pour des températures inférieures
à 600 °C [14]. C’est celle qui possède les caractéristiques optoélectroniques requises
et donc la phase qui doit être présente dans les dispositifs photovoltaïques.





























Figure 1.9.: Diagramme représentant l’évolution de la largueur de bande interdite
et du paramètre de maille a de certaines chalcopyrites d’après [15, 16]. Le poly-
gone représente toutes les valeurs de bande interdites accessibles par formation de
l’alliage quinternaire Cu(In1−x,Gax)(Se1−ySy).
En outre, pour les composés multinaires de type Cu(In1−x,Gax)Se et CuIn(Se1−ySy)2,
les paramètres de maille a et c varient avec la composition, x et y, en suivant la loi de
Vegard [17, 18]. Ainsi, pour les chalcopyrites intégrant les atomes les plus petits (Ga
au lieu de In, S au lieu de Se), la maille cristalline se contracte, donc le paramètre
de maille a diminue et inversement pour les atomes les plus gros. De la même façon,
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les variations de composition ont une influence sur les valeurs de la bande interdite.
Les énergies des bandes interdites varient entre 1,0 eV pour CuInSe2 et 2,40 eV
pour CuGaS2. Un exemple de ces variations est représenté sur la Figure 1.9, laquelle
montre l’évolution de la largeur de la bande interdite en fonction du paramètre de
maille a, pour différentes chalcopyrites.
1.2.2.2. Propriétés électriques et optiques
Le contrôle des propriétés électriques d’une structure de type chalcopyrite est relié
à des défauts intrinsèques du matériau. Les origines cristallographiques possibles
de ces défauts sont les anti-sites, les atomes interstitiels, ainsi que les lacunes ato-
miques. Pour le CIGS, la lacune de cuivre est en général l’accepteur dominant pour
le matériaux de type p, alors que la lacune de sélénium est considérée comme le don-
neur dominant du matériau de type n. Une assez forte tolérance du matériau aux
écarts à la stœchiométrie, ainsi que la nature électriquement neutre des défauts in-
trinsèques, en font un matériau performant. Par exemple, dans le cas d’un matériau
très déficitaire en cuivre, des défauts de type donneur In++Cu et de type accepteur V −Cu
sont formés. Ces défauts forment un complexe (2V −Cu+ In++Cu ) d’énergie de formation
faible, qui ne présente pas de transition dans la bande interdite et permet un excès
d’indium, sans altérer les performances de la cellule. En particulier, c’est un assem-
blage périodique de ces lacunes de cuivre qui crée le composé dit OVC (Ordered
Vacancy Compound), de composition proche de CuIn3Se5 ou CuIn5Se8 [19, 20, 21].
Néanmoins, tous les défauts ne sont pas favorables, par exemple, les absorbeurs riches
en cuivre sont des matériaux polycristallins conducteurs à cause de la présence d’un
précipité de Cu2−xSe à la surface, ce qui provoque des court-circuits. Des défauts
de type accepteur Cu−In et V −In sont alors mis en jeu [22]. De la même façon, étant
donné que ces défauts sont chargés négativement, il est attendu que des défauts de
type donneur V ++Se se forment afin de maintenir l’électro-neutralité.
D’un autre côté, et comme cela a été montré, un des avantages du matériau de type
CIGS est qu’il est possible de contrôler l’énergie de bande interdite en faisant varier
le taux de gallium du matériau. Effectivement, d’après Alonso et al. [23], l’énergie
de bande interdite peut être exprimée selon l’Équation 1.6.
Eg = 1, 04 + 0, 61x− b · x(1− x) (1.6)
où b est une constante optique dont les valeurs peuvent varier entre 0,15 et 0,20 eV
et x et le taux de gallium (x = [Ga]/([In] + [Ga])).
Jusqu’à présent les meilleurs rendements ont été obtenus avec des absorbeurs de type
Cu(In,Ga)Se2 ayant un rapport x compris entre 0,25 et 0,30. Pour ces matériaux la
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bande interdite est comprise entre 1,1 et 1,2 eV. Certains lient ces performances à
la présence de la couche d’OVC à l’interface, qui est plus difficile voire impossible
à obtenir avec CuGaSe2 ou CuInS2, de même que les lacunes (2V Cu+ GaCu) sont
moins stables que celles impliquant l’indium, et donc participent moins à neutraliser
les défauts d’un point de vue électronique dans CuGaSe2.
De nombreuses études ont également montré que pour obtenir les cellules de plus
hauts rendements, x doit être ajustée en fonction de la profondeur de la couche de
CIGS. En effet, une concentration plus riche en Ga au niveau du contact arrière et
de la surface permet d’améliorer la séparation des porteurs de charge photogénérés
et de réduire les phénomènes de recombinaison au niveau de l’interface CIGS/Mo.
Cela permet d’optimiser à la fois le V oc, qui augmente pour une bande interdite plus
large au niveau de la jonction, et le Jsc qui augmente pour une bande interdite plus
faible, grâce à une absorption plus importante au sein de l’absorbeur [24].
1.2.3. Interface du Cu(In,Ga)Se2 avec la couche tampon de CdS
Lorsque l’hétérojonction p-n est réalisée pour former la cellule solaire, il peut exister
des discontinuités d’énergies entre la bande de conduction de l’absorbeur et celle de
la couche tampon. Cette discontinuité de bandes peut être définie comme la diffé-
rence des énergies de conduction entre les deux couches. Suivant la valeur de cette
différence, la discontinuité peut être négative (appelée cliff) ou positive (appelée
spike). Dans le cas où la différence est négative, des électrons de la couche fenêtre
sont injectés vers l’absorbeur. En raison du positionnement des bandes, les électrons
vont avoir une probabilité relativement élevée de se recombiner avec les défauts pré-
sents à l’interface. Cette probabilité est élevée d’une part à cause de la discontinuité
énergétique favorable, et d’autre part parce que l’interface est l’endroit où la concen-
tration de défauts est la plus importante. Dans le cas contraire, quand la différence
est positive, les électrons doivent parcourir une plus grande distance afin de se re-
combiner avec les défauts d’interface. La probabilité de recombinaison devient alors
beaucoup plus faible, et les électrons vont alors diffuser vers l’absorbeur.
Communément, il est accepté que la configuration de type positive est la plus adap-
tée pour les dispositifs photovoltaïques standards permettant d’atteindre de hauts
rendements. La Figure 1.10 présente un diagramme de bande avec une discontinuité
positive. Dans ce cas, une cellule de CIGS avec une surface appauvrie en cuivre est
en contact avec un couche tampon de CdS. La couche déficitaire en cuivre ou OVC,
est faiblement dopée de type n et présente un grand gap (1,3 eV) et une bande de
valence plus basse. Lorsqu’elle est présente en surface, cette phase permet de limiter
les recombinaisons à l’interface avec le CdS. Toutefois, cette couche peu conductrice
doit rester mince (5 - 100 nm), pour ne pas engendrer une résistance supplémen-
taire [25]. C’est pourquoi il est préférable que le CIGS soit de composition pauvre
en cuivre (y = [Cu]/([In] + [Ga]) < 1), ce d’autant plus en surface, proche de la
jonction. Ainsi, d’après la littérature, les meilleurs rendements de conversion des
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Figure 1.10.: Diagramme de bande bande dans les cellules CIGS avec une surface
appauvrie en cuivre (modifié à partir de [24]).
1.3. Les techniques courantes de dépôt du
Cu(In,Ga)Se2
Auparavant il a été montré que les propriétés structurales, optiques et électriques
des absorbeurs de CIGS dépendent de la composition du composé formant la couche.
Ces propriétés sont fortement reliées aux conditions de croissance. De même, le choix
du procédé de dépôt est primordial pour obtenir des composés qui permettent d’at-
teindre de très hauts rendements. Plusieurs techniques de dépôt sont aujourd’hui
utilisées pour déposer la couche active de CIGS. Ces techniques de dépôt peuvent
se dissocier en techniques de dépôt sous vide et en techniques de dépôt hors-vide ou
à pression atmosphérique. Dans le premier groupe, les couches de CIGS sont tradi-
tionnellement déposées par co-évaporation ou par sélénisation de films précurseurs
métalliques déposés par pulvérisation cathodique. Dans le deuxième groupe, dans le
cas des dépôts à pression atmosphérique, il est possible de retrouver l’électrodépôt
et les techniques d’impression, entre autres, qui nécessitent un recuit en présence de
sélénium ou soufre pour former le composé de CIGS.
Les paragraphes suivants seront donc dédiés à présenter les techniques de dépôt
de CIGS les plus courantes et les caractéristiques des meilleures cellules synthéti-
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sées. Cependant, il est important de noter qu’aujourd’hui les techniques de dépôt
sous vide sont les techniques qui permettent d’obtenir les meilleures rendements de
conversion. Ce sont les techniques dominantes au niveau industriel. Pour ces raisons,
une brève description du procédé permettant de réaliser à ce jour les meilleures cel-
lules sera aussi présente. Ce procédé servira de point clé pour la réalisation de ce
travail de recherche, et il est donc nécessaire de le détailler pour mieux connaître ses
caractéristiques.
1.3.1. Les techniques de dépôt à pression atmosphérique
Les techniques de dépôt de CIGS hors-vide se basent généralement sur un procédé
en deux étapes, lequel est caractérisé par le dépôt initial d’un précurseur à pression
atmosphérique de Cu-In-Ga, suivi par un recuit sélénisant à haute température (400
- 600 °C). Ces types de dépôt sont compatibles avec des procédés de fabrication en
continu (procédé roll-to-roll) et peuvent être subdivisés en différentes catégories :
1.3.1.1. Electrodépôt
Pour le dépôt de CIGS par électrodépôt ou voie électrochimique, différentes alterna-
tives sous forme de métaux, d’oxydes ou séléniure, sont développées. Les réactions
électrochimiques ici présentes provoquent la dissolution d’une contre-électrode réac-
tive et ainsi une réduction des espèces électro-actives sur le substrat. Ces réactions
mettent en jeu des chalcogénures métalliques comparables à ceux présents lors de
dépôts sous vide.
Ainsi, l’électrodépôt des métaux et alliages métalliques de Cu, In et Ga, suivi d’un
recuit rapide RTP (Rapid Thermal Processing) est l’approche la plus conventionnelle
et elle est déjà développée à l’échelle industrielle par la société américaine Solopower
[27, 28, 29]. Cette entreprise présente des rendements de conversion supérieurs à
14 % pour des cellules de CIGS avec une composition [Ga]/([In]+[Ga]) = 0,3 et
[Cu]/([In]+[Ga]) = 0,8-1,0. De la même façon, un pilote industriel est en cours
de réalisation par Nexcis, spin-off de l’IRDEP. Nexcis obtient des rendements de
conversion de 17,3 % [30]. Une nouvelle approche développée à l’IRDEP dans le
cadre de la thèse de A. Duchatelet [31] a consisté à déposer en une étape des couches
d’oxydes de Cu, d’In et de Ga comme précurseur, aboutissant à un rendement de
12,4 %.
En outre, il existe des techniques alternatives comme l’électrodépôt en une étape
du quaternaire de Cu(In,Ga)Se2. Cependant, peu de valeurs de rendements sont
publiées sur ce type de dépôt. Un rendement de 6,9 % pour le dépôt du quaternaire
seul peut être cité [32], et 10,9 % pour un procédé légèrement modifié par l’ajout
d’une couche de Cu, puis d’In à la surface de CIGS avant la sélénisation [33]. Dans
tous les cas, le dépôt obtenu, nécessite toujours une étape de recuit pour conférer
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au matériau ses propriétés semiconductrices. Ces approches nécessitent de très bien
contrôler les conditions d’électrodépôt et de recuit.
1.3.1.2. Impression
L’impression de CIGS est un technique basée sur la synthèse d’une encre constituée
de précurseurs de Cu, In et Ga. Le dépôt de cette encre par impression permet
une utilisation maximale des éléments sources, contrairement aux techniques sous
vide, où une partie des éléments est déposée en dehors du substrat. De plus, elle
permet de déposer un précurseur dont la composition et l’épaisseur peuvent être
exactement contrôlées grâce à la formulation de l’encre. Ainsi, une fois déposé, un
recuit en présence de sélénium ou de soufre permet de former le composé de CIGS.
Basées sur cette technique, différentes approches ont permis d’atteindre des hauts
rendements de conversion. Basol et al. [34] par exemple, ont utilisé des nanoparticules
d’alliages Cu-In, et obtenu un absorbeur CuInSe2 après recuit sous H2Se. Les auteurs
ont ainsi obtenu des cellules avec des rendements de conversion de 10-13%.
De son côté, Kapur et al. [35] ont développé un procédé utilisant des nanoparti-
cules d’oxydes synthétisées par voie chimique et calcination. Ce procédé permet
l’obtention de fines particules, lesquelles sont réduites sous atmosphère d’hydrogène
à 500-550 °C. Ainsi, le précurseur obtenu est ensuite sélénié sous H2Se/N2 à des
températures de l’ordre de 420-450 °C. Cette méthode brevetée par l’ISET (Inter-
national Solar Electric Technology) a permis d’atteindre un rendement de 13,6 %
sur un substrat de Mo/verre.
Plus récemment, l’entreprise Nanosolar a fait certifier une cellule avec un rendement
de conversion de 17,1%, réalisée sur une feuille d’aluminium, par un procédé roll-to-
roll par impression atmosphérique humide de nanoparticules de 20 nm, suivi d’un
recuit rapide (RTP). Ce procédé n’utilise ni oxydes métalliques ni organométalliques
ni hydrazine lors de l’impression, ni hydrure lors du recuit, ce qui en fait un procédé
bas-coût et industrialisable, protégé par différents brevets.
Par ailleurs, des composés moléculaires comme les chlorures et les nitrates de cuivre,
d’indium et de gallium peuvent aussi être utilisés comme précurseurs. Ainsi, Kaelin
et al. [36] ont obtenu un rendement de 6,7 %, en utilisant des nitrates de cuivre et
gallium et des chlorures d’indium dissous dans du méthanol, puis intégrés dans une
pâte (ethylcellulose, pentanol) déposée sur un substrat de Mo/verre. L’échantillon
ici employé, est porté à 250 °C quelques minutes puis recuit sous vapeur de sélénium
à 560 °C pendant 10 min. Le CIGS obtenu présente alors une épaisseur de 600 nm
environ. Néanmoins, cette technique conduit à la formation d’une couche de carbone
amorphe, qui détériore les rendements de la cellule. Un gradient de Ga vers le contact
arrière est aussi constaté et des impuretés comme le chlore peuvent également être
retrouvées dans le dépôt.
Pour contourner le problème d’impuretés, Mitzi et al. [37] ont développé une ap-
proche basée sur l’utilisation d’hydrazine et de séléniure de métaux. Cette approche
25
Chapitre 1 Les cellules solaires à base de Cu(In,Ga)Se2
consiste à dissoudre des chalcogénures de cuivre, d’indium et de gallium, avec ou
sans sélénium, dans de l’hydrazine. Une fois cette préparation étalée, le dépôt est
chauffé et l’hydrazine se décompose en espèces volatiles (comme N2, H2, NH3), et le
Cu(In,Ga)Se2 se forme sans risque d’inclusion d’espèces non voulues comme C, O ou
Cl. Cette méthode a conduit à un rendement de 15,2 % [38]. Cependant l’hydrazine
très réactive est difficile à envisager industriellement pour raisons de sécurité.
1.3.2. Les techniques de dépôt sous vide
Comme il a été présenté au début de cette section, les techniques de dépôt sous vide
sont les techniques qui permettent d’obtenir les meilleurs rendements de conversion
pour les cellules de type CIGS. Ces techniques peuvent se diviser en deux approches
différentes, basées sur les dépôts physiques en phase vapeur ou PVD (Physical Va-
por Deposition). Ainsi, la co-évaporation et la pulvérisation cathodique peuvent se
différencier et/ou subdiviser en fonction du nombre d’étapes employées pour déposer
le matériaux de CIGS.
1.3.2.1. Co-évaporation
La co-évaporation est la technique de dépôt la plus couramment utilisée pour le
dépôt de couches minces à base de CIGS. Cette technique consiste en l’évapora-
tion simultanée des matériaux purs à déposer. Ces matériaux sont placés sous forme
solide dans des cellules d’effusion, lesquelles sont portées à haute température. La
température des cellules d’effusion conditionne les flux de vapeur de chaque élément
et donc la composition de l’absorbeur. Bien entendu, un vide poussé est nécessaire
pour permettre aux flux de vapeur d’atteindre le substrat en évitant les impuretés.
De son côté, le substrat doit être chauffé à une température suffisante pour bien
permettre la diffusion des éléments et donc contrôler la croissance cristalline du ma-
tériau. En effet, cette technique de co-évaporation permet de réaliser des absorbeurs
de CIGS avec un gradient du rapport [Ga]/([In]+[Ga]) en profondeur. De la même
façon, la teneur en cuivre [Cu]/([In]+[Ga]) peut aussi être parfaitement contrôlée.
Ainsi, le procédé de co-évaporation de CIGS permettant d’atteindre les meilleures
rendements de conversion est constituée typiquement de trois étapes. Ce procédé
est connu sous le nom de «three-stage process» et a été développé par le NREL
(National Renewable Energy Laboratory) aux États Unis [39]. Cette procédure est
présentée sur la Figure 1.11.
La première étape du procédé «three-stage process» implique la co-évaporation de
l’In, du Ga et du Se de façon à obtenir une phase de type (In,Ga)2Se3 ; dans cette
étape, la plupart de l’In et du Ga globalement nécessaires sont déposés sur un
substrat chauffé entre 300 et 350 °C. Dans la deuxième étape, la température du
substrat est augmentée entre 550 et 600 °C et le Cu est évaporé sous excès de Se,
afin d’enrichir le dépôt en Cu et ainsi favoriser l’interdiffusion des éléments et initier
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Figure 1.11.: Flux de métaux et profil de température de substrat utilisés dans un
procédé en trois étapes de synthèse de CIGS par co-évaporation (modifié à partir
de [40]).
la croissance de gros grains ; cette étape est maintenue jusqu’à l’obtention d’une
couche globalement riche en Cu ([Cu]/([In]+[Ga]) > 1). Finalement, la troisième
étape permet de réajuster la composition globale de la couche par la re-évaporation
de l’In et du Ga, toujours en présence d’un excès de Se, jusqu’à l’obtention d’une
couche légèrement déficitaire en Cu. L’excès de Se durant la totalité du procédé
permet d’éviter l’évaporation de l’indium et du gallium, par l’intermédiaire de phases
volatiles comme In2Se et Ga2Se, mais aussi la formation de lacunes de Se, pouvant
détériorer la qualité de la cellule. De plus, pour empêcher les pertes de sélénium aux
températures élevées, le sélénium est évaporé durant le refroidissement du substrat
jusqu’à des températures comprises entre 250 °C et 350 °C.
Cette séquence conduit donc à la formation d’une couche de CIGS possédant un
double gradient de Ga, avec une teneur en gallium plus riche vers la face arrière.
Ainsi, la largeur de bande interdite est plus importante vers la face arrière et en sur-
face de l’absorbeur, ce qui est à l’origine des rendements de conversion très élevés.
Les meilleures cellules obtenues par ce procédé atteignent un rendement de conver-
sion supérieur à 20 %, avec un record à 21,7 % obtenu par le laboratoire allemand
ZSW (Zentrum für Sonnenergie und Wasserstoff-Forschung ) [3].
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Il est important de noter que le « three stage process » permet de déposer des couches
de CIGS dont la morphologie présente de très gros grains qui s’étendent de la base
à la surface du film (~ 2 µm d’épaisseur). Il est également à noter que l’orientation
de ces couches semble déterminée par l’orientation de la couche de (In,Ga)2Se3 ini-
tialement déposée. Cette orientation dépende elle-même du flux de Se et surtout de
la morphologie du contact ohmique arrière de Mo [41]. Cependant, le changement
d’échelle pour obtenir de grands panneaux avec de très hauts rendements à partir
de ce procédé reste encore difficile. Le contrôle de l’uniformité et de la stabilité des
dépôts est une contrainte technique clé pour les cellules de type CIGS, qui limite les
performances des modules et les rendements de production.
1.3.2.2. Sélénisation/sulfuration de précurseurs métalliques
De façon générale, la sélénisation des précurseurs métalliques est un procédé dit à
2 étapes. Cette approche consiste à déposer le Cu, l’In et le Ga couche par couche
ou simultanément, puis à les sélénier pour obtenir ainsi un absorbeur de CIGS. Les
méthodes pour déposer les éléments métalliques sont très variées et peuvent être
basées sur des techniques de dépôt sous vide ou des techniques de dépôt à pression
atmosphérique. Cependant, la technique la plus courante, est la pulvérisation catho-
dique. Une technique de dépôt PVD que sera décrite de façon plus détaillée dans la
section 2.2.
La première étape de cette approche de dépôt implique, dans la majorité des cas,
des couches élémentaires de précurseurs permettant une meilleure homogénéité en
composition et en épaisseur. Une fois déposés, ces précurseurs sont séléniés par
recuit en présence de sélénium (sélénium élémentaire ou H2Se). Cette sélénisation
est typiquement effectuée à des températures supérieures à 400 °C et conduit souvent
à une diffusion involontaire du Ga vers la face arrière. Ceci résulte en une structure
CuGaSe2/CuInSe2 qui s’avère être restrictive pour l’obtention de Voc équivalents à
ceux obtenus par le «three-stage process». Toutefois, une sulfuration à la surface
de l’absorbeur peut également être réalisée par un recuit sous atmosphère de soufre
(soufre élémentaire ou H2S), afin d’obtenir un double gradient de gap et ainsi accéder
à des valeurs plus importantes pour une couche absorbante de Cu(In,Ga)(S,Se)2
(CIGSSe).
Le meilleur rendement de conversion rapporté dans la littérature pour une cellule
de type CIGSSe, est de 20,9% et est détenu par l’entreprise japonaise Solar Frontier
(anciennement Showa-Shell). Il est à noter que la couche tampon utilisée lors de ce
procédé record, est une couche de Zn(O,S) [2].
1.3.3. Bilan sur les techniques courantes de dépôt
De façon générale, pour résumer les différentes voies de préparation du CIGS, il a été
constaté que les techniques de dépôt à pression atmosphérique étaient des techniques
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prometteuses. L’électrodépôt, ainsi que les dépôts par impression d’encre à base
de nanoparticules et les dépôts par solution d’hydrazine produisent déjà de bons
résultats, et certaines de ces méthodes sont en cours d’industrialisation. Cependant,
il reste encore à résoudre les points négatifs tels que le manque de contrôle du
gradient de Ga et la présence d’impuretés. D’un autre côté, il est à noter que ces
techniques de dépôt à pression atmosphérique, et en général toutes les techniques de
dépôt de CIGS, doivent répondre à un certain nombre de contraintes pour trouver
une application industrielle. Celles-ci doivent permettre d’atteindre des coûts de
production relativement bas et des CAPEX 3 faibles. En outre, compte tenu des
spécificités du CIGS, ces techniques doivent permettre d’adresser le problème de
l’uniformité et de la stabilité des dépôts (contrôle de la composition de la couche
mince). Enfin, afin de répondre à l’intérêt croissant pour les produits flexibles, ces
techniques doivent être compatibles avec des substrats souples. Ainsi, les techniques
de dépôt sous vide se présentent très prometteuses, avec une meilleure utilisation des
matériaux sources et des caractéristiques remarquables au niveau photovoltaïque. De
plus, elles peuvent être compatibles entre elles, et une approche basée sur les deux
méthodes pourrait résoudre les contraintes industrielles et ainsi obtenir la méthode
“idéale” pour la production industrielle des panneaux à base d’absorbeurs de CIGS.
En effet, un des problèmes majeurs de la co-évaporation est le contrôle de l’uniformité
lors de dépôt sur de grandes surface. Principalement pour cette raison, les industriels
ont commencé à se tourner vers la synthèse du CIGS en deux étapes, avec tout
d’abord le dépôt par pulvérisation cathodique d’un précurseur métallique de cuivre,
d’indium et de gallium, puis une étape de sélénisation et de sulfuration. Néanmoins,
lors de ce procédé, l’étape de recuit peut s’avérer difficile à maitriser et le poids
économique de celle-ci peut devenir assez considérable. De ce fait, l’idée d’employer
une approche basée sur le meilleur des deux techniques semble très intéressante.
Cette problématique sera donc l’objet d’étude de ce travail de thèse. Le procédé
basé sur les deux techniques capables de produire les meilleurs performances photo-
voltaïques, sera présenté et largement étudié dans le chapitre 2.
1.4. Conclusion
Ce chapitre a permis de présenter de façon générale les caractéristiques principales
des cellules solaires. En particulier les propriétés structurales, électriques et optiques
du matériau Cu(In,Ga)Se2 servant comme absorbeur ont été traitées. L’étude de
l’architecture de ce matériau a montré que celui-ci doit être déposé de façon très
contrôlée pour obtenir des bonnes performances photovoltaïques. La présentation des
techniques conventionnelles de dépôt a mis en évidence les différentes contraintes qui
3. Coûts de développement ou de fourniture des pièces non-consommables pour le produit ou
le système
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peuvent être rencontrées lors du dépôt de CIGS. De cette façon, il a été établi que les
méthodes les plus efficaces pour produire des absorbeurs de très bonne qualité, avec
des caractéristiques optoélectroniques ou photovoltaïques exceptionnelles, sont les
techniques sous vide. Cependant, ces techniques peuvent présenter des inconvénients
lors d’une production à grande échelle, notamment en raison des rendements de
dépôt des matériaux. Ainsi, il a été introduit la possibilité d’optimiser un procédé
basé sur ces techniques (pulvérisation et évaporation), permettant de résoudre les
différentes contraintes et répondre aux intérêts industriels.
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2. La pulvérisation cathodique
réactive et/ou hybride pour la
synthèse du Cu(In,Ga)Se2
Introduction
Une technique de dépôt de CIGS, alternative à celles décrites dans le chapitre pré-
cédent, est la pulvérisation cathodique réactive, une technique robuste, adaptée aux
grandes surfaces et qui offre la possibilité d’effectuer un scale-up industriel plus com-
pétitif. La plus grande stabilité de cette technique est attribuée au contrôle d’un
seul gaz et non plusieurs comme dans le cas de la co-évaporation. Effectivement, et
comme il a été décrit précédemment, pour le dépôt de CIGS par co-évaporation sur
des grandes surfaces, il est difficile de contrôler la stœchiométrie et l’uniformité de
l’épaisseur des couches minces, point critique et essentiel pour les performances des
cellules solaires de ce type. Notamment, l’évaporation du cuivre avec un flux élevé
est un vrai chalenge technologique.
Un autre avantage de la pulvérisation cathodique réactive est la meilleure utilisation
des matériaux sources. Par exemple, avec les cibles cylindriques rotatives, employées
pour la production à grande échelle, un taux d’utilisation des matériaux sources de
l’ordre de 70 % peut être obtenu ; alors que, les taux observés en co-évaporation sont
normalement de l’ordre de 30 %. Cela permet d’envisager des économies au niveau
du coût des matières premières. D’autre part, d’un point de vue industriel, l’ap-
proche réactive est avantageuse car elle a en général recours à des cibles métalliques,
facilement disponibles pour des applications de grandes échelles, contrairement aux
cibles avec des alliages, lesquelles sont plus complexes à fabriquer et à utiliser.
De plus, le dépôt de CIGS par pulvérisation cathodique réactive permet d’éviter
l’étape de recuit employée lors du dépôt en deux étapes. Cette étape de recuit
peut s’avérer difficile à maitriser et une modification de la morphologie et de la
composition du film peuvent se produire lors de la sélénisation. Le recuit a surtout
un poids économique important et représente jusqu’à 25 % des CAPEX liés à la
chaîne de fabrication.
Enfin, l’approche réactive permet aussi de mettre en œuvre une séquence de dépôt
en trois étapes similaire au «three-stage process». En effet, les métaux peuvent être
pulvérisés simultanément ou alternativement en présence de vapeurs de sélénium
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sur un substrat chaud. Ainsi, la pulvérisation cathodique réactive apparaît comme
une alternative prometteuse pour atteindre des hauts rendements avec un procédé
similaire au «three-stage process» réalisé par co-évaporation.
Dans ce deuxième chapitre, seront donc présentés quelques travaux de recherche ou
procédés industriels déjà développés autour de la pulvérisation cathodique réactive
pour produire des absorbeurs de CIGS. Ensuite, pour bien comprendre le processus
mis en jeu lors de cette méthode, le principe et les généralités de la pulvérisation
cathodique, ainsi que de la pulvérisation cathodique réactive seront décrits. Finale-
ment, les mécanismes de croissance et nucléation impliqués lors d’un dépôt sous vide
seront expliqués. L’idée finale est alors de comprendre les différentes paramètres et
facteurs qui peuvent influencer la croissance et de la structure du CIGS.
Il est important de préciser qu’au cours de cette thèse, il sera optimisé un procédé
hybride de co-pulvérisation/évaporation, lequel est dérivé de l’approche réactive.
D’où la présentation de celle-ci pour produire des absorbeurs de CIGS.
2.1. État de l’art sur le Cu(In,Ga)Se2 synthétisé par
pulvérisation cathodique réactive et/ou hybride
2.1.1. Travaux de recherche académique
Les premiers travaux de recherche reliés à la pulvérisation cathodique réactive de
CIGS sont ceux développés dans les années 80 par Thornton et al. de l’université
d’Illinois. Cette équipe américaine a publiée dans un premier temps 4 articles sur le
dépôt de CuInSe2 [42, 43, 44, 45]. Les substrats utilisés lors de la réalisation de ces
travaux avaient une taille de 2,5 x 2,5 cm2 et ont été portés à une température de 400
°C. Ces dépôts de co-pulvérisation ont été effectués à partir de deux cibles planes ;
une cible de cuivre et une cible d’indium, dans une atmosphère réactive composée
d’argon et de diséléniure d’hydrogène H2Se.
Le premier article [42], montre l’influence du conditionnement des cibles en atmo-
sphère séléniée, des courants appliqués aux cibles, de la température et du taux d’in-
jection de H2Se sur les vitesses de dépôt et la stœchiométrie des films. Dans cette
étude, il a été démontré qu’une température minimale de 400 °C était nécessaire
pour la formation de films stœchiométries (Cu/In = 1), car une telle température
semble favoriser un processus de réémission qui ôte l’excès d’In. De plus, cet article
présente des cellules avec des rendements de conversion de 4 % (Jsc = 33 mA/cm2,
V oc = 0,25 V et FF = 50 %, conditions de mesure non standards).
Dans le second article [43], Thornton et Lommasson présentent en détail l’impact
du conditionnement des cibles et les réactions ayant lieu au niveau de la surface de
dépôt. Les conclusions de cette étude restent identiques à celles décrites précédem-
ment. Dans cet article, les auteurs montrent aussi le développement d’une machine
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de pulvérisation cathodique en ligne, permettant d’effectuer la fabrication de cellules
solaires complètes sans la nécessité d’interrompre le processus de vide. Le troisième
article [44] est un article plus général, et il évoque pour la première fois la possibilité
de remplacer le H2Se par des vapeurs de sélénium fournies par une source d’évapo-
ration dont les conditions opératoires permettent de maintenir un flux supersaturé
de sélénium au niveau du substrat.
Le quatrième article [45], montre une nouvelle fois l’impact des différentes para-
mètres de dépôt sur la composition, mais approfondit les propriétés des couches
déposées : la morphologie, et les propriétés optiques et électriques sont étudiées.
Pour cette analyse, des films de différentes compositions ont pu être fabriqués. Ainsi,
Thornton et al. ont porté l’efficacité de leur cellules à 6 % (Jsc = 35 mA/cm2, V oc
= 0,37 V et FF = 66 %, conditions de mesure non standards). La structure avec
laquelle ce résultat a été obtenue contenait une bi-couche : base riche en Cu et sur-
face riche en In. Ce résultat obtenu en 1988 a été très significatif en comparaison au
~ 10 % du record de l’époque.
Comme il a été mentionné précédemment, Thornton, Rockett et Talieh ont effectué
de travaux complémentaires dans le but de remplacer le H2Se par du Se [44, 46, 47].
En effet, le diséléniure d’hydrogène est un gaz très toxique. De plus, dans ce procédé
réactif conventionnel, la dissociation/réaction de H2Se avec le cuivre et l’indium
génèrent une quantité importante de H2, et une étape de pompage additionnelle
est requise. Dans ces deux nouveaux travaux, le sélénium a été évaporé depuis une
cellule d’effusion de 7 cm3. Le sélénium a toujours été fourni à un taux 5 fois supérieur
au taux combiné du Cu et de In, l’excès de sélénium n’étant pas absorbé dans le
film. Il est important de remarquer que le processus de réémission ôtant l’excès d’In
est moins prononcé dans le cas du nouveau processus hybride que dans celui de la
pulvérisation cathodique réactive conventionnelle avec H2Se.
Ainsi, dans le premier article, Rockett et al. [46] montrent essentiellement la variation
de la composition du film en fonction des paramètres de dépôt et que les propriétés
obtenues sont similaires à celles obtenues avec la pulvérisation cathodique réactive
de H2Se. Dans le second article [47], les auteurs présentent la possibilité de fabriquer
des films de CuInSe2 en bi-couche : base riche en Cu et surface riche en In, dont la
microstructure est similaire à celle obtenue par co-évaporation. Les cellules réalisées
lors de ces deniers travaux ont permis d’atteindre un rendement de 7,22 % sur une
surface de 0,08 cm2 (Jsc = 20,8 mA/cm2, V oc = 0,348 V et FF = 56 %), après un
recuit de 12 heures dans l’air à 200 °C.
Suite au décès du Professeur John Alexander Thornton en 1987, le Professeur Angus
Rockett a continué avec les recherches liées au CIGS. Aujourd’hui, lui et son équipe
déposent leurs absorbeurs par co-évaporation ou par le procédé hybride (pulvérisa-
tion cathodique magnétron de cibles d’In, de Cu ou en alliage Cu-Ga en présence
de vapeur de Se fournie par une cellule d’effusion). Les substrats utilisés pour ces
dépôt sont des wafers de GaAs, afin de réaliser une croissance épitaxique. Au regard
des plus récents articles publiés, les travaux de cette équipe se concentrent davan-
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tage sur la caractérisation des films et la compréhension de la physique du CIGS
(joints de grain, diffusion, rôle du sodium) que sur le développement du procédé ou
la réalisation de cellules solaires [48, 49, 50].
En outre, divers auteurs se sont basés sur le procédé hybride développé par l’équipe
de Thornton. A.F da Cunha et al. [51] par exemple, ont déposé différents absorbeurs
de CIGS en utilisant un procède divisé en deux étapes. Dans la première étape de
cette étude, les auteurs ont pulvérisé une cible de cuivre en présence de vapeurs
de sélénium, en chauffant le substrat à un température initiale de 400 °C. Pour la
deuxième étape, ils ont augmenté la température à 590 °C, pendant la pulvérisation
d’une cible de In/GaSe, toujours en présence de vapeurs de sélénium. Cet article pré-
sente des cellules avec des rendements de conversion de 8,3 % (Jsc = 27,5 mA/cm2,
V oc = 0,552 V et FF = 54,8 %).
Nae-Man Park et al. [52] ont également utilisé ce procédé hybride pour déposer leurs
absorbeurs. Cependant, cette équipe coréenne a ajouté un cracker de sélénium à la
cellule d’effusion. Ces dépôts ont été effectués à partir de deux cibles binaires ; une de
cuivre-gallium et une autre de cuivre-indium. L’intérêt de cette étude est d’étudier
l’influence de la température d’évaporation du sélénium, sur les propriétés morpho-
logiques et optoélectroniques. La la cellule d’effusion a donc été chauffée entre 250
et 310 °C. La température du cracker a été portée à 900 °C. Le rendement maximal
obtenu lors de cette étude a été obtenu pour la température la plus importante et a
été de 8,60 % sur une surface de 0,47 cm2 (Jsc = 35,63 mA/cm2, V oc = 0,450 V et
FF = 53,50 %).
De la même façon, M. Acciarri et al. [53] ont réalisé une étude similaire à la pré-
cédente (sans utiliser le cracker de sélénium). Pour cette analyse, ils ont fait varier
la température de la cellule d’effusion entre 270 et 330 °C. Les absorbeurs réalisés
lors de cette étude, ont été déposés sur deux types de substrats différents ; un sub-
strat de molybdène/verre et un autre substrat en acier inoxydable. Ces travaux ont
permis d’atteindre un rendement de 13,9 % sur une surface de 0,5 cm2 (Jsc = 35,5
mA/cm2, V oc = 0,567 V et FF = 70,7 %, non certifié) pour la substrat classique,
et un rendement de 11,9 % (Jsc = 31,11 mA/cm2, V oc = 0,540 V et FF = 70,6 %,
non certifié) pour le substrat en acier. Il est à remarquer que ces performances ont
été obtenues en utilisant une séquence de dépôt en trois étapes. Lors du dépôt en
une étape, Acciarri et al. [54] ont obtenue un rendement de conversion de 10,1 %.
Plus récemment, Rui Zhang et al. [55] ont utilisé le procédé hybride pour déposer
du CIGS sur un substrat flexible. Les cellules réalisées lors de ces deniers travaux
ont permis d’atteindre un rendement de 11,3 % (Jsc = 32,08 mA/cm2, V oc = 0,550
V et FF = 73 %), sur une surface 0,03 cm2.
2.1.2. Travaux de recherche industrielle
D’autre part, d’un point de vue industriel, la pulvérisation cathodique réactive de
CIGS a été développé principalement par 3 entreprises américaines : Miasolé, DayS-
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tar et AQT (Applied Quantum Technology). Cependant, ces 3 entreprises ont été
achetées par des groupes industriels plus grands ou ont fait faillite. Miasolé, qui au-
jourd’hui appartient au groupe Hanergy, est la seule entreprise qui interagit encore
visiblement avec la communauté scientifique.
D. R. Hollars et al. ont été les premiers a avoir décrit le procédé mis en place par
Miasolé lors d’une conférence en 2005 [56]. Ce procédé a été également décrit dans
plusieurs brevets initiales. Pour la réalisation de ces travaux, les auteurs ont déposés
les couches de CIGS sur des substrats en acier inoxydable, ces substrats avaient une
structure de acier/Cr/Mo et en générale, ont été chauffés à une température de 485
°C. Les flux de cuivre, d’indium et de gallium ont été apportés par co-pulvérisation
cathodique, en présence de vapeurs de sélénium, donc par un procédé hybride. Lors
de cette conférence, D. R. Hollars et al. se sont attachés à démontrer l’uniformité des
couches minces déposées en terme d’épaisseur, de composition et de rendement sur
de larges surfaces [56]. Il a été évoqué aussi, la possibilité d’introduire de manière
contrôlée du sodium lors du dépôt à partir de la pulvérisation cathodique d’une
cible de NaF. Enfin, concernant les conditions opératoires, il a été établi qu’avec un
flux trop faible de sélénium, la couche mince déposée était alors riche en Cu et en
Ga. L’hypothèse formulée pour expliquer ce phénomène est la possible formation du
composé volatile In2Se, qui conduirait donc un déficit en In dans ces conditions. Il
est à noter que les rendement de conversion maximal présenté à l’époque a été de
9 %. Aujourd’hui, Miasolé fabrique les cellules de CIGS déposées par pulvérisation
cathodique réactive, avec les meilleurs rendement de conversion, un rendement de
18,2 % (Jsc = 34,1 mA/cm2, V oc = 0,683 V et FF = 78 %) a été présenté lors
d’une conférence en 2014. Cependant, les conditions spécifiques de dépôt ne sont
pas encore connues.
De son côté, DayStar qui a été achetée en 2013, n’a laissé aucune publication dans
la littérature scientifique hors brevet pour expliciter les propriétés et les conditions
opératoires de son procédé. Cependant, certaines informations ont pu être rassem-
blées. Ainsi, il est possible de dire que cette entreprise utilisait aussi un procédé
hybride pour déposer ses absorbeurs. Grâce a ce procédé, DayStar à pu obtenir une
cellule recors à l’époque, avec un rendement de 15,5 %, sur un surface de 1,1 cm2. Il
est à noter aussi que DayStar avait en août 2013, 51 brevets déposés ou en attente.
Enfin, malgré trois brevets traitant du sujet, très peu d’informations ont été retrou-
vées, sur le procédé développé par AQT. Le dépôt de CIGS réalisé par cette entre-
prise américaine a été apparemment arrêté en 2010. D’un autre côté, il convient de
noter qu’aujourd’hui, l’entreprise italienne VoltaSolar travaille avec M. Acciarri et
al. [54, 57, 53] de l’université de Milano Bicocca, sur le dépôt de CIGS à partir d’un
procédé hybride. Un seul brevet a été déposé en 2013, concernant l’équipement et
le procédé de fabrication de cette entreprise.
Pour synthétiser l’état de l’art précédent, le Tableau 2.1 reprend les principaux
paramètres expérimentaux utilisés par chacune des équipes citées et montre les
meilleurs rendements de conversion atteints. De façon générale, cet état de l’art
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indique que la pulvérisation cathodique réactive et en générale le procédé hybride
de co-pulvérisation/évaporation sont des techniques largement adaptées aux dépôts
de couches de Cu(In,Ga)Se. Cependant, elles restent encore peu connues et moins
exploitées que les autres procédés sous vide. En effet, ces approches sont moins cou-
rantes, en raison des progrès plus rapides de la co-évaporation et probablement, a été
négligé en raison de problèmes d’empoisonnement récurrents des cibles par les va-
peurs de sélénium. L’empoisonnement de la cible, dû à l’incorporation de sélénium,
se traduit par une augmentation de la résistance de la cible et une augmentation
des charges à sa surface qui entraînent une diminution de la pulvérisation.
Ainsi, pour mieux comprendre cette problématique, les sections suivantes de ce cha-
pitre seront consacrées à la description générale du principe de la pulvérisation
cathodique. Les phénomènes d’empoisonnement liés à la condition réactive (hybride
dans ce cas) du procédé et la formation des couches minces seront aussi détaillés.
Table 2.1.: Résumé des principaux paramètres expérimentaux utilisés par chacune
des équipes citées.
Équipe Cibles et sources chalcogènes Conditions expérimentales Résultats
J. A Thornton 2 cibles planes : Cuivre et indium Décharge DC : 250-500 W 6 % (9 mm2, 1988)
[45] H2Se/Ar Tsubstrat = 400 °C Gros grains (>1 µm)
J. A Thornton 2 cibles planes : Cuivre et indium Décharge DC : 250-500 W 7,22 % (8 mm2, 1989)
[47] Vapeurs de Se (cellule d’effusion) Tsubstrat = 350-500 °C Grains moyens (~ 0,5 µm)
A. F da Cunha 2 cibles : Cuivre et In/GaSe Décharge RF : 8-11 W/cm2 8,3 % (2006)
[51] Vapeurs de Se (cellule d’effusion) Tsubstrat = 400-590 °C Grains moyens (~ 0,5 µm)
Nae-Man Park 2 cibles binaires : Cu/Ga et Cu/In Décharge RF : 70-100 W 8,6 % (0,47 cm2, 2011)
[52] Cellule d’effusion + cracker Tre´servoir = 250-310 °C Grains moyens (~ 0,5 µm)
M. Acciari 3 cibles binaires : Cu, In et Ga – 13,9 % (0,5 cm2, 2011)
[53] Vapeurs de Se (cellule d’effusion) Tre´servoir = 270-330 °C Très gros grains (> 1 µm)
Rui. Zhang – – 11,3 % (0,03 cm2, 2012)
[55] Vapeurs de Se (cellule d’effusion) Tsubstrat = 485 °C –
DayStar 1 cible : Cu-In-Ga – 15,5 % (2009)
Vapeurs de Se (cellule d’effusion) Tsubstrat > 500 °C –
Miasolé Plusieurs cibles de Cu-In-Ga – 18,2 % (2014)
Vapeurs de Se (cellule d’effusion) – –
2.2. Principe et généralités de la pulvérisation
cathodique
Le principe général de la pulvérisation cathodique consiste à bombarder la surface
d’un matériau solide, appelé cible, afin d’en extraire des atomes qui iront se déposer
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sur un substrat situé vis-à-vis de cette cible. D’une manière générale, dans la pulvé-
risation cathodique, les ions créés sous un vide partiel, communiquent leur énergie
aux atomes de la surface du matériau bombardé par transfert de quantité de mouve-
ment. L’ensemble des espèces générées lors de la pulvérisation cathodique, constitue
un plasma. Les paragraphes suivants seront consacrés au rappel de quelques notions
générales et caractéristiques sur les plasmas.
2.2.1. Définition et composition d’un plasma
Le plasma est un gaz partiellement ionisé, mais globalement neutre. Il contient des
espèces chargées (des électrons et des ions positifs ou négatifs), des espèces neutres
(radicaux, atomes et molécules dans leur état fondamental, excité ou métastable)
et des photons. Ces espèces, sont libres de se mouvoir dans toutes les directions
de l’espace. Le plasma se distingue d’un gaz classique, composé exclusivement de
particules électriquement neutres, par la nature de l’interaction qui existe entre
particules chargées.
Dans un gaz classique, l’interaction entre particules électriquement neutres est à
courte portée, et lorsque la pression du gaz n’est pas supérieure à la pression atmo-
sphérique, elle ne met généralement en cause que deux particules à la fois. Dans ce
cas, pour deux particules se dirigeant l’une vers l’autre et séparée d’une distance r,
l’interaction est d’abord attractive, puis immédiatement avant le contact et de façon
abrupte, elle devient répulsive. Au contraire, l’interaction entre particules chargées
(attractive ou répulsive) est à longue portée, puisque la force coulombienne entre
particules est en 1/r2, et de ce fait, chaque particule chargée peut interagir simulta-
nément avec un très grand nombre d’autres particules chargées ; en conséquence le
plasma à un comportement collectif.
Dans un plasma, les neutres stables sont des atomes ou molécules qui pour des
temps de l’ordre du temps de séjour dans la chambre d’ionisation ne se dissocient pas
spontanément, ne réagissent ni entre eux ni avec les parois. En général, les neutres
dominent en nombre toutes les autres espèces de particules. D’un autre côté, les
électrons libres représentent le véritable moteur des décharges électriques. Du fait
de leur masse relative très faible, ils se déplacent beaucoup plus vite, à énergie égale,
que les autres espèces. Ils répondent, aux perturbations électromagnétiques sur des
échelles de temps beaucoup plus courtes que les ions. Les électrons sont aussi les
responsables de la conductivité des plasmas grâce à leur grande mobilité. Pour leur
part, les photons sont les plus souvent émis par désexcitation des états électroniques.
Comme ils sont d’énergie bien définie (spectres de raies), les spectres d’émission sont
caractéristiques des espèces émissives et sont donc porteurs d’informations sur la
composition du plasma.
Il existe une grande variété de plasmas, ils peuvent être séparés, d’une part, en
plasmas thermiques où les collisions sont très nombreuses et l’ionisation est due
à l’effet thermique (pression au voisinage de la pression atmosphérique) et, d’autre
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part, en plasmas de décharges, où le libre parcours moyen des particules est suffisant
pour permettre l’ionisation. Les plasmas utilisés pour cette étude sont produits par
un décharge électrique. Celle-ci est due à l’ionisation d’un gaz rendu conducteur par
la présence d’espèces chargées, principalement des électrons. La quantité d’électrons
et d’ions contenus dans une décharge est définie par le degré d’ionisation du gaz
utilisé.
2.2.1.1. Le degré d’ionisation
Un plasma est un milieu macroscopiquement neutre, c’est à dire que la densité de
charges négatives (ne pour les électrons et nion− pour les ions négatifs) est égale à
la densité des ions positifs nion+. Typiquement, ne est de l’ordre de 1010 cm−3 dans
un plasma de pulvérisation cathodique conventionnel :
ne + nion− = nion+ (2.1)
Le degré d’ionisation α est donné par le rapport :
α = nion− + nion+
nion− + nion− + nn
(2.2)
où n représente la densité des neutres. En pratique, dans le plasma de dépôt, la
densité des ions négatifs est souvent négligeable devant la densité des ions posi-
tifs qui est elle-même petite devant la densité des neutres. Ainsi l’Équation 2.1 et
l’Équation 2.2 deviennent :





Typiquement, un plasma est dit faiblement ionisé si α < 10−4 et fortement ionisé si
α > 10−4. Le premier cas est celui des plasma froids, utilisés dans la pulvérisation
cathodique conventionnel. Dans ces plasmas, quelques ions et électrons se déplacent
sous l’effet du champ électrique au milieu de particules neutres majoritaires. Ces
collisions binaires, entre un électron (ou un ion) et une particule neutre déterminent
la dynamique des particules ionisées et ce sont ces différentes espèces présents dans
la plasma le maintien de la décharge. D’un autre côté, d’un point de vue cinétique,
ce type de plasma relève de l’équation cinétique de Boltzmann.
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2.2.1.2. La température électronique
A l’exception de rares cas, les plasmas ne sont jamais à l’équilibre thermodynamique,
cet effet répond au principe de la non équipartition de l’énergie entre les différents
états énergétiques d’une molécule : vibration, rotation, translation et état électro-
nique. C’est pourquoi, il n’est pas approprié de parler de température. Pourtant
cette notion est encore utilisée pour décrire les fonctions de distribution de chaque
classe de particules si chacune d’entre elles est plus ou moins en équilibre statistique.
Une température électronique Te, une température des ions T i et une température
du gaz (des neutres stables) peuvent donc être définis. Ces températures, lesquelles
sont associées à chaque espèce, sont définies à partir de l’énergie cinétique moyenne
des particules de cette espèce. Par exemple, pour les électrons, la température T e







où kB, me, et ve désignent respectivement la constante de Boltzmann, la masse et
la vitesse de l’électron.
Dans le cas des plasmas utilisés en pulvérisation cathodique, où des électrons se-
condaires sont émis par la cathode et accélérés dans la gaine ; il y a au moins deux
populations d’électrons : les électrons rapides minoritaires et les électrons lents ma-
joritaires. Les électrons rapides sont à l’origine de l’essentiel des processus physico-
chimiques de la décharge : l’ionisation et l’excitation électronique des espèces, et la
dissociation des molécules. Pour sa part, les électrons lents majoritaires proviennent
de l’ionisation des atomes et molécules par les électrons rapides.
2.2.1.3. La longueur de Debye
Comme il a été défini précédemment, la neutralité électrique du plasma est une
propriété purement macroscopique, puisque toute charge est entourée d’un certain
nombre de charges de signe opposé. Cette neutralité n’existe qu’à une échelle de






où ε0 est la permittivité du vide, kB la constante de Boltzmann, T e et ne respecti-
vement la température et la densité des électrons, q la charge de l’électron. Si ne est
exprimé en cm−3, λD en cm est donnée par les formules pratiques :
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La longueur de Debye définit donc la distance caractéristique à partir de laquelle la
neutralité électrique globale du plasma est effective, elle correspond physiquement à
un compromis entre l’agitation thermique provoquée par un potentiel de perturba-
tion instantanée, qui tend à produire un écart à la neutralité du plasma, et la densité
des particules chargées qui au contraire impose la neutralité par l’intermédiaire des
forces électrostatiques. Ceci signifie que le plasma ne peut être obtenu que si les
dimensions de l’enceinte sont supérieures à la longueur de Debye.
2.2.2. La décharge plasma de la pulvérisation cathodique
2.2.2.1. Caractéristiques de la décharge
Un plasma est définit électriquement par une caractéristique courant-tension, dont
l’allure est représentée dans la Figure 2.1.
Ii(A)
Vi(V)













































































Figure 2.1.: Caractéristique courant-tension des décharges électriques. V e et V d
sont respectivement le potentiel d’entretien et le potentiel disruptif.
Aux faibles courants, la décharge n’est pas autonome, donc elle ne peut s’entretenir
d’elle-même. Le courant observé est dû à des causes extérieures telles que l’effet pho-
toélectrique ou encore la photoémission de la cathode. La décharge est dite sombre
en raison de très faibles taux d’ionisation et d’excitation des atomes. D’un autre
côté, si la différence de potentiel entre les électrodes est suffisante, les électrons vont
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pouvoir créer des paires ion-électron. Lorsque leur énergie cinétique dépasse l’énergie
d’ionisation des neutres, ils engendrent alors des collisions ionisantes et par consé-
quent créent des électrons supplémentaires. C’est l’effet d’avalanche électronique. Ce
processus d’avalanche a pour conséquence d’augmenter fortement le courant de dé-
charge. Ceci correspond à la décharge Townsend, zone où la distribution de courant
est homogène.
Par contre, lorsque le courant augmente, la tension entre les électrodes chute et la
décharge devient luminescente sur les bords de la cathode, à cause de la désexcitation
des atomes de gaz et de la neutralisation des ions. Si le courant croît jusqu’au
point où la décharge devient luminescente sur toute la surface de la cathode, la
tension entre les électrodes augmente et la décharge devient anormale. C’est ce mode
anormal le domaine de travail de la pulvérisation cathodique. Celui-ci se distingue
des autres régimes par trois propriétés : par l’existence d’une zone de charge d’espace
et une non-uniformité du champ électrique axial, par une luminosité visible à l’œil nu
et par une hétérogénéité dans la décharge liée à la présence de plusieurs zones ayant
des caractéristiques physiques très distinctes (champ électrique, densités d’électrons
et d’ions). En particulier, il existe deux zones indispensables pour le maintien de la
décharge. Une zone de charge d’espace positive appelée gaine cathodique et une zone
à gradient de charges positives qui porte le nom de pré-gaine ou lumière négative




         (gaine)
Lueur négative
   (pré-gaine)
Colonne positive
      (plasma)
ni = ne ni ~ ne ni > ne 
|E| 
Figure 2.2.: Description qualitative de la gaine et de la pré-gaine dans un plasma,
ni et ne étant les densités respectives des ions et des électrons.
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La répartition du champ électrique diffère dans chacune de ces zones. Les électrons
sont attirés vers l’anode alors que les particules chargées positivement le sont par
la cathode. Dans la gaine cathodique, appelée aussi chute cathodique, le potentiel
décroît linéairement. Les électrons accélérés dans le champ électrique vont ioniser
ou exciter les neutres de la décharge. Ces particules excitées émettent de la lumière
en se désexcitant, d’où le nom de lueur négative. Les densités d’espèces chargées
positivement et celles chargées négativement sont alors égales, comme la charge
d’espace tend vers zéro, les électrons sont ralentis et le champ devient quasi nul.
Dans la colonne positive (plasma), le champ électrique va augmenter suffisamment
pour accélérer de nouveau les électrons qui avaient été ralentis dans la zone de lueur
négative.
2.2.2.2. La décharge radiofréquence (RF)
Une méthode classique pour réaliser un décharge luminescente consiste à appliquer
une tension continue entre deux électrodes au contact d’un gaz. Cette décharge en
courant continue fonctionne très bien pour la pulvérisation cathodique des cibles
métalliques, ou plus généralement conductrices. Dans ce cas, la cible est positionnée
sur la cathode qui du fait de sa polarisation négative est le siège d’un fort bombarde-
ment ionique. Cependant, cette méthode ne fonctionne pas pour les cibles isolantes.
En effet, ce type de cible, ne peut pas évacuer les charges qui s’accumulent à sa
surface, ainsi, progressivement elle se charge positivement sous l’action du bom-
bardement ionique et ne peut plus jouer son rôle. Pour contourner ce problème, et
pouvoir pulvériser les cibles isolantes, une puissance alternative de radiofréquence
peut être utilisée. Pour cette méthode, un générateur RF est couplé capacitivement
à une électrode par un adaptateur d’impédance qui s’adapte manuellement ou au-
tomatiquement afin de coupler le maximum de puissance RF au plasma. L’idée est
alors de minimiser la puissance réfléchie lorsque les conditions expérimentales et du
plasma changent.
Normalement, la fréquence choisie lors de la pulvérisation cathodique en RF est de
13,56 MHz, car elle se situe au dessus de la fréquence de coupure des ions mais en
dessous de celle des électrons. Ainsi, les ions ne seront pas sensibles à la variation de
potentiel de la cathode et ne subiront qu’un potentiel moyen ; alors que les électrons
suivront toutes les oscillations. De plus, lors de l’alternance négative du potentiel
de la cathode, les ions sont attirés, ce qui permet la pulvérisation de la cible mais
conduit également à une accumulation de charge positive à sa surface. Cependant,
grâce à l’alternance positive du potentiel qui attire les électrons, cette accumulation
de charge s’annule à la fin d’une période.
Dans le cas d’une cathode alimentée en radiofréquence, un temps équivalent en
alternance positive et négative conduit à une perte beaucoup plus grande d’électrons
que d’ions, ce qui est une source de perte d’électrons trop grande pour le maintien
de la décharge. Pour éviter cela, une polarisation moyenne et négative, appelée
tension d’autopolarisation, apparaît sur la cathode. Comme le montre la Figure 2.3,
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cette tension réduit le temps de l’alternance positive, attirant les électrons, au profit
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Figure 2.3.: (a) Potentiel radiofréquence appliqué sur la cible et (b) apparition
d’un potentiel d’autopolarisation.
2.2.2.3. L’effet magnétron
Un perfectionnement du dispositif plasma établi entre deux électrodes consiste à
superposer un champ magnétique au champ électrique. Cet effet est obtenu en pla-
çant un ou plusieurs aimants permanents au voisinage de la cathode. Ces aimants
permettent de piéger les électrons, afin d’augmenter leur densité, et par conséquent,
le taux d’ionisation du gaz et la vitesse de dépôt.
En effet, deux aimants permanents de polarité inverse, situés derrière la cible, créent
un champ magnétique −→B perpendiculaire au champ électrique −→E . Ce champ magné-
tique confine les électrons au voisinage de la cible qui ont alors des trajectoires de
type cycloïde autour des lignes de champ (Figure 2.4). Ainsi, un électron qui entre
dans la zone magnétique, peut être indéfiniment piégé s’il ne subit aucune collision
avec les autres espèces du plasma. Les collisions sont le seul mécanisme qui permet
aux électrons de diffuser à travers les lignes de champ magnétique.
En outre, l’augmentation de l’efficacité d’ionisation induite par l’utilisation d’un
champ magnétique permet de maintenir la décharge luminescente à des pressions
beaucoup plus basses que sans champ magnétique.
Ce dispositif magnétron permet d’augmenter la pulvérisation de la cible et ainsi la
vitesse de dépôt des films, mais son inconvénient est que cet effet est localisé. Après
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un certain temps, des sillons reflétant les zones davantage pulvérisées apparaissent.
Cette érosion non uniforme de la cible, quand elle devient trop importante conduit
à une dérive du fonctionnement du procédé. La cible doit alors être changée, ce qui
limite la durée de son utilisation.




Lignes du champ électrique E
Cible
Erosion de la Cible
Figure 2.4.: Illustration de l’effet magnétron et des lignes de champ magnétique.
2.2.3. L’interaction ion-matière au niveau de la cible
Dans un plasma de pulvérisation cathodique magnétron, les ions créés ont une agi-
tation thermique de quelques eV. Néanmoins, lorsqu’ils pénètrent dans la gaine
cathodique, ils sont accélérés à des énergies de l’ordre d’une centaine de eV. En
conséquence, ils arrivent sur la cible avec une énergie suffisante pour interagir non
seulement avec la surface du matériau, mais aussi avec son volume et engendrer ainsi
un grand nombre d’interactions secondaires. La Figure 2.5 schématise ces différents
mécanismes d’interaction ion-cible.
A faible ou moyenne énergie, les interactions sont situées en surface et restent lo-
calisées. Les ions peuvent donc induire des réarrangements, des lacunes, des atomes
interstitiels et des défauts dans la structure de la cible. Le transfert d’énergie aux
atomes de la cible peut aussi conduire à l’émission de photons ou d’électrons secon-
daires, qui participeront au maintien de la décharge.
A une énergie plus forte, les ions induisent la rupture de liaison de composé, ou
évidement la pulvérisation d’atome de surface. De plus, au dessus d’une certaine
énergie, dépendant à la fois de l’élément incident et de la nature de la cible, les
ions peuvent s’implanter en dessous de la surface, produisant un défaut ponctuel ou
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réagissant avec son environnement pour former un composé. Plus particulièrement,
lorsque l’énergie des ions bombardant la cible est inférieure à 100 eV, la quantité
d’énergie transférée est suffisante pour éjecter les atomes de la cible mais trop faible
pour provoquer des collisions en cascade. Ce mécanisme est appelé le régime de
collision simple (Figure 2.5a).
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Figure 2.5.: Représentation schématique de l’interaction ion-cible et des méca-
nismes de pulvérisation : (a) régime de collision simple, (b) régime de cascade
collisionnelle et (c) régime de porosité thermique.
Enfin, à haute énergie d’ion incident (de 100 à 1000 eV), les phénomènes deviennent
moins localisés puisque le déplacement d’un atome induit par un premier choc peut
conduire au déplacement successif de plusieurs autres atomes. C’est le régime de
cascade collisionnelle (Figure 2.5b). Pour des énergies supérieures à 1 keV, cette
zone modifiée s’agrandit encore ce qui provoque une forte élévation de la température
locale. C’est le régime de porosité thermique (Figure 2.5c).
2.2.3.1. Le Rendement de pulvérisation
En pulvérisation cathodique, le rendement ou efficacité de pulvérisation S(E) est
définie comme le nombre moyen de particules éjectées de la surface du solide par
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l’impact d’un ion primaire. Notamment, pour une incidence normale et pour des





où α est une fonction tabulée par Sigmund du rapport des masses, U o est l’énergie de
liaison ou de sublimation et γ est la fraction d’énergie transférée dans une collision
binaire. Cette dernier est définie par :
γ = 4M1M2(M1 +M2)2
(2.9)
où M1 et M2 sont les masses atomiques des particules en interaction.
D’un autre côté, Maisel [60] a décrit en 1966 qu’il existe cinq zones de rendement
de pulvérisation en fonction de l’énergie des ions argons incidents. La Figure 2.6
montre un exemple de ces cinq zones pour le cuivre.
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Figure 2.6.: Variations du coefficient de pulvérisation de cuivre en fonction de
l’énergie des ions d’argon incidents (modifié à partir de [60]).
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Dans la première zone (Zone I), l’énergie de l’ion incident est trop faible pour que
la pulvérisation puisse avoir lieu. Il n’existe pas un vrai seuil de pulvérisation, mais
plutôt une énergie en dessous de laquelle les appareils de mesure ne peuvent plus
détecter des espèces pulvérisées en très faibles quantités. Cependant, pour simplifier
les calculs, une énergie seuil fictive, correspondant à 10−5 atomes pulvérisés par ion
incident, est généralement introduite.
Dans la zone II, la pulvérisation devient possible. L’ion incident a suffisamment
d’énergie pour briser les liaisons des atomes de surface de la cible. La quantité
d’espèces éjectées augmente alors fortement avec l’énergie incidente. Puis, dans la
zone III, le rendement augmente linéairement avec l’énergie incidente. Les quantités
éjectées sont maintenant suffisantes pour pouvoir réaliser des dépôts.
Particulièrement, dans la quatrième zone (Zone IV), le rendement est supérieur à
1, ce qui signifie qu’il y a plus d’espèces éjectées que d’ions incidents. A ces hautes
énergies, l’ion incident pénètre profondément dans la cible, produisant des cascades
collisionnelles et modifiant ainsi la position d’un grand nombre d’atomes.
Finalement, dans la zone V, le coefficient de pulvérisation passe par un maximum,
où la profondeur de pénétration de l’ion est si grande, qu’il induit des déplacements
d’atomes qui ne peuvent ressortir de la cible.
De façon générale, le rendement de pulvérisation dépend de la nature de la cible, de
type d’ions incidents et de leurs énergies. Il varie aussi en fonction de divers autres
paramètres tels que l’orientation de la trajectoire de l’ion incident par rapport à la
cible, l’orientation cristalline du solide bombardé, et la température.
Concernant l’influence de la nature des ions incidents, la dépendance en masse est
de la forme présentée en l’Équation 2.9. Ainsi, le rendement de pulvérisation sera
d’autant plus important que les particules incidentes et le matériau pulvérisé auront
des masses proches. Ce phénomène explique pourquoi les différents gaz d’un mélange
plasmagène présenteront différents rendements de pulvérisation pour une cible don-
née. D’autre part, une cible composée de plusieurs éléments présentera aussi pour
chacun de ces éléments un rendement de pulvérisation différent.
2.2.3.2. Nature et distribution des espèces pulvérisées
Aux énergies employées lors de la pulvérisation cathodique classique, les particules
éjectées sont pour la plus grande part des atomes dans leur état fondamental (80 à
95 %) mais aussi des agrégats (5-20 %), des atomes excités (<1 %), des ions (<1 %)
et des électrons permettant l’entretien de la décharge. La dispersion en énergie des
particules pulvérisées ainsi que leur distribution angulaire dépendent de la même
façon que le rendement de pulvérisation, de nombreux paramètres, dont les plus
importants restent la nature de la cible et de l’élément incident ainsi que l’énergie
de ce dernier.
Un schéma typique de la distribution en énergie des atomes pulvérisés N(E) est pré-
senté dans la Figure 2.7. Cela montre qu’après avoir atteint un maximum pour des
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Figure 2.7.: Distribution en énergie des atomes pulvérisés de Cu à partir d’un cible
de Cu bombardée par ions de Kr+ à diverses énergies.
énergies de l’ordre de quelques eV, la distribution décroît fortement. Certains atomes
peuvent donc être éjectés avec des énergies proches de celles des ions incidents.
De son côté, la distribution angulaire des espèces éjectées suit une loi de Lambert en
cosinus. La distribution est en cosinus pour des énergies autour de 1 keV, en sous-
cosinus pour des énergies inférieures et en sur-cosinus pour des énergies supérieures.
Les résultats expérimentaux de Patterson et al. [? ] en décrivant la distribution
angulaire des particules pulvérisées sont schématisés dans la Figure 2.8.
La distribution angulaire des espèces dépend également de la profondeur dont elles
proviennent. Plus l’atome éjecté provient d’une profondeur importante sous la sur-
face et plus sa distribution angulaire sera piquée vers l’avant, en sur-cosinus. Comme
il a été expliqué antérieurement, une cible à plusieurs éléments, de rendements de
pulvérisation différents, s’enrichit en surface de l’élément le plus difficilement pulvé-
risé. Un gradient de composition apparaît alors dans l’épaisseur de la cible qui fera
apparaître des distributions angulaires différentes suivant les éléments. Ainsi, l’élé-
ment de plus faible rendement de pulvérisation se retrouve davantage en surface et
présente donc une distribution angulaire plus large que l’autre l’élément se trouvant
en profondeur et étant donc éjecté davantage avec une incidence normale.
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Figure 2.8.: Distribution angulaire des espèces pulvérisées par un bombardement
ionique à différentes énergies.
2.3. La pulvérisation cathodique réactive
Essentiellement, un procédé de pulvérisation cathodique réactive consiste à intro-
duire sous forme gazeuse certain élément de la couche à déposer. En contrôlant le
débit injecté de ce gaz, dit réactif, il est possible de piloter la teneur en cet élément
dans le film. Le dioxygène et l’azote sont normalement le gaz les plus utilisés pour ce
type de procédé ; mais des nombreux autres gaz peuvent aussi être étudiés, comme
le H2Se dans le cas du CIGS.
L’approche réactive permet d’agir sur des nombreux paramètres. Par exemple, après
avoir fixé la nature de la cible, et des gaz réactifs, il est possible d’intervenir sur les
puissances surfaciques, la pression et la composition du mélange réactif. Ceci fournit
la possibilité d’élaborer des dépôts très variés.
En contrepartie, pour ce type de procédé se pose le problème de la contamination
de la cible. En effet, s’il y a un excès du gaz réactif, il y aura aussi une réaction de
ce gaz pour former un composé à sa surface. La présence de ce composé modifie la
décharge et entraîne d’importantes changements des caractéristiques du procédé de
pulvérisation comme l’intensité lumineuse de la déchargé et la tension de la cathode.
Bien évidement, ceci influence la nature et les propriétés des dépôts.
2.3.1. Empoisonnement et phénomène d’hystérésis
Lorsque des espèces réactives sont introduites dans un réacteur de pulvérisation,
il se produit un phénomène d’hystérésis caractéristique de l’approche réactive. Ce
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phénomène indésirable résulte de la contribution de plusieurs paramètres physiques
qui vont affecter l’état superficielle de la cible et les parois du réacteur. L’effet d’un
de ces paramètres physiques peut être compensé par l’effet d’un autre. Il se crée alors
un équilibre dynamique qui selon les conditions expérimentales peut faire basculer
le système cathode-plasma-parois entre deux états physiques différents. Ainsi, la
pulvérisation réactive peut être vue comme un procédé non-linéaire qui crée des
effets d’hystérésis.
Plus précisément, quand un composé stœchiométrique (oxyde, nitrure, carbure, sé-
léniure, etc.) est formé à la surface d’une cible métallique, elle est polluée. Ceci
conduit à d’importantes modifications des caractéristiques de la décharge, car la
pulvérisation passe d’un mode simple (cible pure) ou régime de pulvérisation élé-
mentaire (RPE) à celui d’un composé stœchiométrique ou régime de pulvérisation
de composé (RPC). Lorsque ce changement est effectué, une domaine instable est
observé, lequel se manifeste par une évolution non linéaire du système. Ainsi, il ap-
paraît une boucle d’hystérésis pour certains paramètres ou certains caractéristiques
de la décharge quand le débit du gaz réactif augmente puis diminue. Un exemple de
la formation de la zone d’instabilité lors du suivi de la variation de la pression, est


















Figure 2.9.: Représentation schématique de l’évolution de la pression en fonction
du débit du gaz réactif.
Le cycle d’hystérésis représente deux états stables du système avec des transitions
très rapides entre les deux modes. Dans la première phase, lorsque le débit de gaz
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réactif introduit augmente, la cible restée pure, car le gaz réactif réagit uniquement
dans la phase gazeuse, sur les substrats et les parois. La fraction excédentaire du gaz
est éventuellement évacuée par le groupe de pompage ; ainsi, la pression totale reste
quasiment constante. C’est le régime de pulvérisation élémentaire. En revanche, pour
des débits de gaz réactif supérieurs à un débit critique (point C dans la Figure 2.9),
les espèces réactives réagissent très rapidement avec la cible pour former un composé
superficiel stable. Ce régime de pulvérisation du composé, se traduit par une brusque
augmentation de la pression. Particulièrement, à cette valeur critique de flux, le
système subit une transition et la vitesse de dépôt décroît drastiquement. A des
pressions voisines de la valeur critique, la réduction du débit de gaz réactif ne conduit
pas immédiatement au retour vers le (RPE). Ceci est dû au fait que la cible est encore
entièrement polluée et le taux de pulvérisation est très faible. Il est nécessaire alors
de retourner vers les très faible débits pour atteindre ce mode.
2.3.2. Origine de la pollution à la surface de la cible
2.3.2.1. Les phénomènes de chimisorption et de piégeage
Au cours du processus de pulvérisation réactive, des particules de gaz réactif sont
consommées par les vapeurs du matériau pulvérisé. Ce phénomène appelé piégeage
ou effet «getter» est généralement décrit par la chimisorption du gaz réactif sur le
matériau déposé, sur le substrat et les parois de l’enceinte. Cette réaction a lieu
en surface de la cible, où elle se retrouve en compétition avec la pulvérisation de
celle-ci. Cependant, au-delà d’un certain débit de gaz réactif introduit, la chimi-
sorption peut devenir prépondérante [61]. La formation en surface de la cible d’un
composé de rendement de pulvérisation plus faible diminue l’érosion de celle-ci, ce
qui favorise d’autant la chimisorption. Par effet d’avalanche, la formation de ce com-
posé engendre donc de grandes modifications dans le fonctionnement du procédé le
faisant passer en mode (RPC).
2.3.2.2. Les phénomènes d’implantation
Depla et al. [62, 63, 64] considèrent que le phénomène décrit dans le paragraphe
précédent n’est pas le seul à l’origine de l’hystérésis observée dans certains cas. Ils
proposent alors de tenir aussi compte du phénomène d’implantation des ions réactifs.
Ils rappellent que lors de la pulvérisation de la cible, des ions sont en permanence
implantés quelques nanomètres en dessous de la surface de la cible. Ces derniers
se retrouvent à la surface à une vitesse qui dépend de la vitesse de pulvérisation
de cette cible. En plasma d’argon pur, les espèces implantées ne peuvent être que
des ions argon. Mais en pulvérisation réactive, des espèces provenant du gaz réactif
peuvent également s’implanter et réagir avec le matériau de la cible pour former
un composé quelques nanomètres en dessous de la surface, comme Lifshitz et al.
l’ont montré. Lors de l’érosion de la cible, l’apparition en surface de tel composé
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présentant des liaisons plus difficiles à rompre réduit l’efficacité de sa pulvérisation.
La vitesse d’érosion de la cible diminue donc laissant davantage de temps pour
l’implantation d’ions réactifs. A nouveau, un effet d’avalanche s’enclenche et conduit
à la formation d’un composé en surface de la cible et au passage du procédé d’un
mode de fonctionnement à un autre.
Dernièrement, Snyders et al. [65] ont montré que ces deux phénomènes (chimisorp-
tion et implantation) coexistaient dans la plupart des systèmes, mais que la réacti-
vité du gaz avec le matériau de la cible étudiée expliquait la prépondérance de la
chimisorption ou de l’implantation dans le phénomène d’avalanche.
2.3.3. Modèles numériques du procédé de pulvérisation réactive
J. Heller [66] a été le premier à avoir proposé un modèle numérique lié à la pulvéri-
sation cathodique réactive. Dans ce modèle, l’auteur a considéré que la formation de
l’épaisseur de la couche polluante à la surface de la cathode, résulte d’un équilibre
entre la vitesse de pulvérisation et la vitesse d’empoisonnement de la cible. Cepen-
dant, ce modèle repose sur l’hypothèse que ces deux vitesses sont indépendantes, ce
qui n’est généralement pas le cas. Garantchev et al. [67] ont introduit alors la notion
du taux de recouvrement partiel, pour essayer de résoudre le problème du modèle
précédent. Les auteurs de ce modèle, ont postulé que ce taux de recouvrement partiel
dépendait à la fois du débit de gaz et de la puissance de pulvérisation. Néanmoins, il
en résulte une dépendance très complexe, car le coefficient de collage du gaz réactif
varie rapidement en fonction du taux de recouvrement.
A présent, le modèle de référence est celui développé en 1987 par Berg et al. [68, 69].
Ce modèle est basé sur la consommation de gaz réactif par l’empoisonnement de la
cible par effet getter sur les parois de l’enceinte et le substrat, et par le groupe de
pompage. Ainsi, Berg et al. parviennent à modéliser l’effet d’hystérésis qui résulte
d’un système de 8 équations couplées entre elles [69].
Cependant, les modèles numériques cités ci-dessus ne tiennent pas compte de l’in-
fluence du plasma et des autres réactions qui y ont lieu. Par conséquent, de nombreux
affinements du modèle de Berg et al. sont apparus. Notamment, Depla et al. [70]
ont proposé un modèle intégrant le phénomène d’empoisonnement de la cible par
implantation ionique sous sa surface ; et Trennepohl et al. [71] ont développé un
modèle qui résout l’équation de Boltzmann pour les électrons dans la zone magné-
tique de la décharge, ainsi que les équations cinétiques pour les états énergétiques
de l’argon et de l’oxygène.
2.4. Nucléation et croissance d’une couche mince
Lorsque les espèces traversent l’espace interélectrode pour arriver à la surface du
substrat, elles peuvent être rétrodiffusées ou être physisorbées. Les espèces physi-
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sorbées appelées aussi adatomes, sont capables de se déplacer sur toute la surface,
grâce à leur énergie cinétique et suivant la force et la nature des interactions qu’elles
rencontrent. Ainsi, quand un adatome rencontre et interagit avec un autre adatome,
ils peuvent constituer un cluster. Ces clusters peuvent former par exemple des îlots,
lesquels sont thermodynamiquement instables et tendent naturellement à désorber.
Cependant, si les paramètres de dépôt sont tels que les îlots entrent en collision
les uns avec les autres, ils se développeront dimensionnellement pour atteindre une
certaine taille et deviendront thermodynamiquement stables (Figure 2.10).
Déposition Déposition vers un cluster
Re-évaporation Re-évaporation
Formation d'un cluster Duffusion vers un cluster Dissociation d'un cluster
Figure 2.10.: Processus élémentaires au début de la nucléation et croissance.
2.4.1. Mécanismes à l’échelle microscopique : modes de
croissance
2.4.1.1. Nucléation et croissance en trois dimensions
Le mode de croissance dit de Volmer-Weber ou tridimensionnel se produit lorsque
les adatomes sont plus fortement liés entre eux qu’avec les atomes du substrat. Les
adatomes créent alors des clusters distincts sur la surface du substrat, puis, avec
l’arrivée d’autres adatomes, les clusters forment des îlots. Ces îlots s’agglomèrent les
uns aux autres en réduisant la surface du substrat non recouverte. Finalement, les
îlots deviennent des îles qui continuent à croître, ne laissant que des trous ou des
canaux qui sont par la suite remplis par nucléation secondaire. La couche atteint
alors son épaisseur finale par croissance des îlots dans la direction perpendiculaire
au substrat. Les îlots deviennent les grains du film. La taille de grains est donc
comparable à la valeur de l’épaisseur finale du dépôt. La croissance tridimension-
nelle concerne en générale le cas des matériaux de dépôt bien différents de celui du
substrat.
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Figure 2.11.: Représentation schématique des trois modes de croissance. T est le
recouvrement atomique du substrat en monocouches atomiques.
2.4.1.2. Nucléation et croissance en deux dimensions
Le mode de croissance bidimensionnel ou mode Franck-van der Merwe est favorisé
quand les liaisons avec les atomes du substrat sont plus fortes qu’avec les autres
atomes déposés. La croissance s’effectue alors couche par couche, la mobilité des
adatomes est très élevée et la surface reste plane au niveau atomique au cours de
la croissance. En d’autres termes, la croissance des clusters et leur coalescence en
îlot sont similaires à la nucléation en trois dimensions, mais l’épaisseur des clusters
et des îlots ne dépasse pas celle d’un atome. Ainsi, après la formation d’une couche
monoatomique, commence la croissance de la deuxième couche atomique. Ce type
de croissance est impliquée dans la croissance homoépitaxiale telle que dans les
systèmes métal/métal ou semi-conducteur/semi-conducteur.
2.4.1.3. Nucléation et croissance de Stranski-Krastanov
La nucléation et la croissance de Stranski-Krastanov (S-K) est une combinaison
des deux modes précédentes. Lors des premiers stades de croissance, la croissance
est bidimensionnelle, et devient tridimensionnelle au-delà d’une ou plusieurs mono-
couches atomiques. Ce mécanisme est typique d’un système métal/métal et de dépôts
effectués à basse température, quand la mobilité des adatomes est réduite. Pour ce
type de croissance, la première couche monoatomique est modifiée soit par la réaction
chimique avec le substrat (si les matériaux réagissent entre eux), soit par contraintes
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mécaniques. Le flux d’espèces arrivant par la suite sur le substrat rencontre une
surface différente, et la croissance à un caractère tridimensionnel. Un exemple de
croissance S-K est le dépôt de Cu sur Mo (100).
Ces différentes modes de croissance sont illustrés sur la Figure 2.11.
2.4.2. Mécanismes à l’échelle macroscopique : modèles des
zones de structure
Une première description de la morphologie des couches minces obtenues à partir
d’un procédé de pulvérisation cathodique a été proposée par Movchan et Demchisin,
puis améliorée par Thornton [72]. Le modèle présenté par Thornton repose sur des
observations effectuées à l’origine sur des couches métalliques, et montre les divers
microstructures existant dans ce type de couches, en fonction de la pression et de la
température de dépôt. Toutefois, le diagramme de Thornton est également applicable
pour d’autres type des matériaux et des procédés de dépôt sous vide. Il permet
dans de nombreux cas une compréhension qualitative, en termes énergétiques, des
morphologies des couches minces polycristallines obtenues.
Dans le modèle de Thornton, un diagramme de zones micro-structurales est défini
en fonction du rapport de températures T/Tm (T étant la température de dépôt
et Tm la température de fusion du matériau déposé), et de la pression partielle
d’argon pendant la pulvérisation cathodique. La dépendance en température traduit
l’influence des processus de diffusion de surface et de volume, qui engendrent les
phénomènes de recristallisation et de réarrangement atomique, sur la morphologie
des couches obtenues. La pression de dépôt caractérise, via le taux de collisions dans
le plasma, d’une part l’énergie des atomes qui arrivent sur la couche en croissance, et
d’autre part leur directivité. De cette façon, les zones micro-structurales schématisées
dans la Figure 2.12 présentent les caractéristiques suivantes :
La zone 1 qui se trouve à des températures de substrat très faibles par rapport
à Tm (T/Tm< 0,3, en fonction de la pression partielle d’argon). Les grains ont
donc une forme de colonnes, séparées par des vides inter-colonnaires assez larges.
Le mécanisme de croissance de cette zone est déterminé par la faible mobilité des
adatomes sur la surface. Les grains croissent dans la direction de la source de vapeurs
et les adatomes ne diffusent pas dans des directions latérales. Aux limites latérales
de colonnes se trouvent des espaces vides plutôt que d’autres cristaux. Les films qui
cristallisent dans cette zone ont alors une faible résistance mécanique latérale et ils
ne sont pas denses, bien que les colonnes individuelles aient une densité proche du
matériau massique.
La zone T ou zone de transition (0,1 < T/Tm< 0,5, en fonction de la pression
partielle d’argon), qui se caractérise par des grains en forme de fibres arrangés den-
sément les uns à côté des autres. Les grains ont une surface libre plus fine que celle de
la zone 1. Les espaces vides autour de ces grains disparaissent car les adatomes ont
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Figure 2.12.: Modèle de zones de structure proposé par Movchan et Demchisin et
repris par Thornton. T étant la température de dépôt et Tm la température de
fusion du matériau déposé (modifié a partir de [72]).
plus d’énergie thermique ou d’énergie transmise par bombardement pour se déplacer
dans les directions latérales.
La zone 2 se situe à des températures de substrat plus élevées (0,5 < T/Tm< 0,75).
Celle-ci présente de grains en forme de colonnes accolées les unes aux autres. La
surface des grains dans cette zone a une forme angulaire. Ces angles correspondent
aux plans cristallins. Les adatomes possèdent alors une plus grande énergie cinétique
et diffusent donc d’avantage sur la surface. Cette énergie devient prédominante et
la microstructure des films n’est plus dépendante de la pression partielle du gaz de
pulvérisation, comme dans les cas précédents.
La zone 3 existe pour des températures de substrat proches de la température
de fusion du matériau déposé (T/Tm> 0,75). Cette importante énergie du substrat
permet la diffusion des adatomes en surface mais aussi la relaxation et la recristal-
lisation du dépôt. Les films produits dans cette zone ont des grains équiaxiaux qui
sont caractéristiques pour des matériaux massifs, traités à haute température. Dans
cette zone, la surface des grains est plate.
D’un autre côté, de la même manière que Thornton a apporté des modifications
au modèle initial, Messier et al. [73] ont rapporté une dépendance similaire à celle
présentée auparavant, toujours en fonction de T/Tm, mais en remplaçant l’influence
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de la pression par celle de la polarisation du substrat. Divers auteurs ont également
développé des modèles similaires, prenant en considération l’épaisseur de dépôt, les
impuretés dans le film ou l’évolution de texture des films. Cependant la diversité
des matériaux et phénomènes mis en jeu ne permet pas de dresser un diagramme
quantitatif pour l’ensemble des cas possibles. Ainsi, le modèle de Thornton peut
être considéré aujourd’hui comme la base générale pour des études spécifiques de
pulvérisation cathodique. Une étude basée sur le modèle de Thornton sera présentée
dans la section 5.3.
2.5. Conclusion
Dans la première partie de ce chapitre les travaux de recherche et les procédés indus-
triels développés autour de la pulvérisation cathodique réactive pour produire des
absorbeurs de CIGS ont été présentés. Ceci a permis d’identifier les différentes pro-
blématiques rencontrées lors de ce procédé, ainsi que de connaître les performances
photovoltaïques qui peuvent être atteintes avec celui-ci. Il a été établi que dans un
procédé réactif conventionnel de CIGS, la dissociation/réaction de diséléniure d’hy-
drogène (H2Se) avec le cuivre et l’indium génèrent une quantité importante de H2,
et que de cette façon, une étape de pompage additionnelle est requise. De plus, il
a été mentionné que le H2Se est très toxique, d’où l’intérêt de travailler avec un
procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation qui utilise uniquement la vapeur
de sélénium.
Dans un deuxième temps, pour bien comprendre les différents processus mis en jeu
lors de ces approches, les généralités sur la pulvérisation cathodique ont été présen-
tées, ainsi que sur la pulvérisation cathodique réactive et sur le procédé hybride.
Les phénomènes d’empoisonnement et d’hystérésis liées a ces types de procédés ont
été présentés. Il a été donc établi que lors d’un dépôt en condition réactive et/ou
hybride, il se forme un composé stœchiométrique à la surface des cibles métalliques,
qui entraîne d’importantes modifications de la phase plasma, car le système passe
d’un régime de pulvérisation élémentaire, où la cible à un état pure, à celui d’un
régime de pulvérisation de composé, où la cible est empoisonnée.
Finalement, les différentes mécanismes de croissance et nucléation lors d’un dépôt
sous vide ont été rappelés. Il a été ainsi établi qu’il existent trois modes de croissance,
dépendant de la force de liaison entre les atomes. De plus, ils ont été présentés les
différentes microstructures existant lors d’un dépôt de pulvérisation cathodique et
donc les divers facteurs qui peuvent influencer la croissance et la structure d’une
couche de CIGS. Il peut être cité notamment, la température de dépôt, la pression
de travail et les puissances de pulvérisation.
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3. Présentation du dispositif
expérimental et des sources de
matière
Introduction
Dans le chapitres précédents il a été décrit que l’objectif de cette étude est de
développer un procédé alternatif pour fabriquer des absorbeurs de CIGS. Le principe
de la technique de la pulvérisation cathodique réactive, ainsi que les différentes
problématiques rencontrées lors de ce procédé ont été détaillés. Il a été ainsi démontré
l’avantage d’utiliser directement la vapeur de sélénium comme espèce réactive, et
donc les possibilités d’utiliser un procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation
pour l’obtention des couches.
Ainsi, dans ce troisième chapitre il sera présenté le réacteur de dépôt développé.
Une description détaillée de la chambre de dépôt, où ont lieu les décharges plasma
et les différentes réactions sera réalisée. De la même façon, les sources de matière
employées, ainsi que les substrats utilisés pour la réalisation de cette étude seront
présentées. Finalement, ils seront expliqués les principaux paramètres à prendre en
compte avant chaque dépôt. Le contrôle de ces paramètres de pré-dépôt servira pour
assurer la répétabilité des différents procédés.
3.1. Le réacteur de co-pulvérisation/évaporation
L’ensemble des dépôts de CIGS et les différentes couches réalisées au cours de cette
thèse, ont été déposés dans une machine prototype de co-pulvérisation/évaporation
développée en partenariat avec la société Alliance Concept. Cette machine de dépôt,
de référence CT 200 N°5, a été améliorée et conditionnée au fur et à mesure de
l’avancement de l’étude générale. Elle est constituée de 4 chambres indépendantes :
un sas de chargement, où deux différentes types de porte-substrats peuvent recevoir
des échantillons de 10 × 10 cm2 ou de 5 × 5 cm2 ; une chambre de stockage, où
un total de 9 portes-substrats peuvent être logés ; une chambre de transfert, qui
fait interagir le substrat et le porte-substrat avec les différentes chambres ; et une
enceinte de dépôt, où sont placées les différentes sources et où ont lieu les différentes
réactions physicochimiques.
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L’idée de cette configuration de chambres séparées est d’optimiser l’introduction des
échantillons dans le réacteur, en termes de temps de pompage et de contamination
de l’enceinte. De plus, cette structure permet une amélioration en cluster multi-
chambre. Par ailleurs, dans ce réacteur, le vide nécessaire pour opérer dans les
conditions standards de pulvérisation cathodique est obtenu grâce à un groupe de
pompage Adixen constitué de 4 pompes sèches à vide primaire et une pompe turbo-
moléculaire. Cette dernière, est employée pour atteindre un vide secondaire de 8,0
×10−8 mbar dans l’enceinte de dépôt.
3.1.1. L’enceinte de dépôt
La chambre de dépôt du réacteur de co-pulvérisation/évaporation est une enceinte
cylindrique de 120 litres, constituée de trois cibles planes et circulaires de 76 mm de
diamètre, posées sur trois cathodes à effet magnétron. Ces cathodes sont indépen-
damment refroidies par une circulation continue d’eau, et chacune est reliée à une
électrode couplée capacitivement à un générateur de courant continue DC ou à un
système de radiofréquence RF. Dans ce cas, les générateurs DC employés sont des
MX 500, développés par Advanced Energy, et les générateurs de RF sont des sys-
tèmes TRUMPF développées par Hüttinger Elektronik. Ces générateurs fournissent
chacun une puissance de pulvérisation maximale de 100 W (~3 W/cm2).
Générateurs 
  DC ou RF 
  Cellule d'effusion 
            de Se       Groupe de pompage 
  Unité de chauffage 
 Système SEO
Jobin-Yvon iHR320 
      Cu-Ga/Se       Cu       In
       Cu
       In        Se
       Ga
       Se
       In
  Argon
(a) (b)
Figure 3.1.: Représentation schématique de l’enceinte de dépôt en deux (a) en trois
dimensions (b).
Dans cette enceinte, les cathodes sont positionnées en géométrie confocale, en des-
sous du substrat, pour ainsi réduire les pertes de matière et écarter le risque de
dépôt par gravité de poussières. La distance inter-électrode est d’environ 5 cm en
mode «balanced magnetron». En particulier, ce réacteur de dépôt est aussi équipé
d’une cellule d’effusion de sélénium développée et perfectionnée pour le procédé, en
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partenariat avec la société RIBER. Cette cellule d’effusion est contrôlée à partir
d’une source DC additionnelle fabriquée par TDK-Lambda, et atteint une tempéra-
ture maximale est de 300 °C. Par ailleurs, toutes les sources de matière de l’enceinte
(cibles et cellule d’effusion) sont équipées de caches amovibles situés au dessus de
celles-ci, pour pouvoir contrôler les dépôts de façon séquentielle, ainsi que pour pré-
pulvériser les cibles sans polluer la surface à revêtir.
D’un autre côté, pour assurer le traitement thermique et l’homogénéité des dépôts
de CIGS dans l’enceinte, un système de chauffage par émetteurs infrarouges d’une
température maximale de 600 °C, est positionné au dessus du substrat, sur un pla-
teau qui peut fonctionner selon un mode statique ou dynamique. Ainsi, en fonction
du mode, le substrat et les émetteurs infrarouges peuvent être placés et immobi-
lisés sur les cibles, ou tourner sur eux-mêmes autour d’un axe central avec une
vitesse maximale de 20 tours par minute (tr/min). Additionnellement, pour éviter
la condensation de sélénium dans les points froids de la chambre, celle-ci comprend
un chauffage résistif autour de la zone de dépôt. La température maximale de ce
chauffage résistif est de 400 °C.
La chambre de dépôt est alimentée par trois lignes de gaz d’argon reliées à chaque
cibles. Celles-ci sont contrôlées par un débitmètre massique Bronkhorst, capable
d’injecter un débit de 100 sccm 1 par ligne. Une représentation schématique de l’en-
ceinte de dépôt, ainsi qu’une image 3D de celle-ci sont présentées dans la Figure 3.1.
Un système de spectroscopie d’émission optique, de référence iHR320 est également
schématisé. Il sera présenté et détaillé dans le chapitre 4.
3.2. Les sources de matière du réacteur
Pour le conditionnement général du réacteur et développement global de cette étude,
4 cibles différentes de pulvérisation, ainsi que des billes de sélénium amorphe ont été
employées comme sources de matière. Les cibles utilisées, fabriquées par la société
Neyco, sont des cibles circulaires, de 3 mm d’épaisseur et 76 mm de diamètre (3
pouces) montées sur une support de cuivre de 3 mm d’épaisseur et 82,5 mm de
diamètre. La Figure 3.2 présente un exemple des cibles employées pour la synthèse
des absorbeurs de CIGS. Les cibles présentées sont des cibles binaires de cuivre-
gallium et de gallium-sélénium.
Au cours de cette étude, ces cibles ont été placées stratégiquement sur les trois
cathodes disponibles, en fonction de la procédure de dépôt à réaliser. Les billes de
sélénium amorphe utilisées sont introduites dans un creuset et chauffées à l’aide de
la cellule d’effusion, sont des billes de 2-6 mm de diamètre, fabriquées par la société
Alfa Aesar. La composition et la pureté de ces différentes sources de matière (cibles
et billes de sélénium) sont présentées dans le Tableau 3.1.
1. Centimètres cubes par minute dans les conditions normales de température et de pression.
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Figure 3.2.: Exemple des cibles binaires de cuivre-gallium et de gallium sélénium
employées pour le développement de cette étude.
Table 3.1.: Composition et pureté des différentes sources de matière employées
pour le développement de cette étude.
Source de matière Formula Pureté (%)
Cible de cuivre Cu 99,99
Cible d’indium In 99,99
Cible de cuivre-gallium CuGa 99,99
Cible de gallium-sélénium GaSe 99,99
Billes de sélénium amorphe Se 99,999
3.3. Substrats et préparation
Typiquement, le substrat employé pour déposer les absorbeurs de CIGS et les dif-
férentes couches réalisées lors de cette étude, est un substrat de 10 × 10 cm2 ou
de 5× 5 cm2, formé par un dépôt de molybdène déposé sur du verre sodo-calcique
de 3 mm d’épaisseur. La couche de molybdène (Mo) de ce substrat est déposée
par pulvérisation cathodique à l’aide d’un générateur DC, et présente une résistivité
d’environ 0,17 ohms par carré, pour une épaisseur ~ 900 nm. La morphologie typique
de cette couche de Mo est présentée sur la Figure 3.3. Celle-ci montre une image
MEB en section, où il est possible de distinguer les huit couches, qui correspondent
au nombre de passages du substrat sous la cible de Mo lors du dépôt (Figure 3.3a),
et une image MEB de la surface de la couche finale (Figure 3.3b). Iil peut être ob-
servé que la structure de ces couches est colonnaire, avec une surface rugueuse en
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forme de grains de riz et avec des arêtes saillantes. Cette morphologie est typique des
pressions et des puissances employées pour la réalisation de ces dépôts (cf. Jubault
et al. [74] pour plus de détails).
(a) (b)
Figure 3.3.: Micrographies MEB de la section (a) et de la surface (b) d’une couche
de molybdène obtenu par pulvérisation cathodique DC.
Il est à noter qu’avant utilisation, tous les substrats de molybdène ont été nettoyés
10 minutes dans une solution savonneuse (RBS dilué à 10 % dans de l’eau MiliQ),
puis 5 minutes dans une solution d’ammoniaque (25 %, soit 14 M), et ensuite rincés
sous flux d’eau ultra pure.
D’un autre côté, des substrats de carbone-vitreux de 5 × 5 cm2 ont été aussi em-
ployés pour des analyses de composition élémentaire réalisées par spectrométrie de
rétrodiffusion de Rutherford (section 4.3). Ces substrats ont été utilisés afin d’éviter
le chevauchement des signaux RBS des constituants des films minces déposés, avec
le signal du substrat Mo/verre. Pour ceux-ci, aucun nettoyage particulier n’a été
réalisé.
3.4. Principaux paramètres de pré-dépôt
Avant de commencer à décrire les différentes études réalisées au cours de cette thèse,
il est important de détailler les principaux paramètres de pré-dépôt fixés et utilisés
lors des études par spectroscopie d’émission optique et lors de la synthèse générale
des divers couches de CIGS. Avant toute expérience, le vide attendu dans le réacteur,
a été fixé à une pression résiduelle de 8,0 ×10−8 mbar. De la même façon, préalable-
ment à chaque dépôt, toutes les cibles ont subies un décapage par pré-pulvérisation
de 8 minutes, afin d’éliminer les contaminations de surface. La puissance de pul-
vérisation individuelle a été fixée à 80 W et la pression de travail été maintenue
63
Chapitre 3 Présentation du dispositif expérimental et des sources de matière
entre 3,0×10−3 et 7,0×10−3 mbar, selon le dépôt à réaliser. D’un autre côté, pour
les dépôts qui ont employée les différentes sources de chauffage pour s’assurer d’un
traitement thermique et pour se fournir en sélénium, différentes courbes de montée
ont été réalisées, en employant un temps fixe pour atteindre la température consigne.
De cette façon, un temps de 8 minutes a été fixé pour que le substrat atteint les
températures souhaitées. Puis un temps de stabilisation de 30 minutes a été fixé,
avant le dépôt du sélénium et des espèces métalliques. D’autre part, avant chaque
dépôt, la cellule d’effusion a été remplie avec la même quantité de sélénium pour
pouvoir garantir la répétibilité des procédés.
3.5. Conclusion
Dans ce chapitre, le réacteur de co-pulvérisation/évaporation développé pour cette
étude a été présenté. Ainsi, une description complète de l’enceinte de dépôt a été
réalisée. De la même façon, les sources de matière employées pour effectuer les diffé-
rent dépôts, ainsi que la forme et la pureté de celles-ci ont été présentées. Le type de
substrat employé pour réaliser les dépôts de couches minces a été également indiqué.
Ceci à permis connaître sa morphologie, son épaisseur et sa résistivité.
Par ailleurs, pour assurer la répétabilité des différents procédés, il est indispensable
d’optimiser les étapes de pré-dépôt. Les paramètres fixés avant de effectuer chaque
étude de spectroscopie d’émission optique ou de synthèse de CIGS ont donc été
indiqués.
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4. Analyse in-situ du plasma par
spectroscopie d’émission optique
et corrélation avec la composition
des couches minces
Introduction
Dans les chapitres précédents, il a été introduit que la pulvérisation cathodique ré-
active, et le procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation, permettent d’agir sur
de nombreux paramètres pour élaborer un matériau. Par exemple, après avoir fixé la
nature de la cible et le type de gaz réactif à utiliser, il est encore possible d’intervenir
sur les puissances de pulvérisation, la pression de travail et la composition du mé-
lange réactif, pour déposer des matériaux très différents en composition et structure.
Toutefois, ces procédés exigent un bon contrôle des paramètres d’élaboration pour
pouvoir déposer de façon reproductible des couches de très bonne qualité. En effet, le
passage d’un régime de pulvérisation élémentaire (RPE) à celui d’une pulvérisation
de composé (RPC), se traduit par des modifications de la phase plasma (densité
et température électronique), de la tension d’autopolarisation ou bien encore des
pressions partielles des gaz utilisés [75]. Bien évidement, ces variations influencent
la nature des dépôts et donc les propriétés finales de ceux-ci.
De cette façon, dans un procédé classique de pulvérisation cathodique réactive, il
est indispensable de suivre l’éventuelle évolution de la décharge lumineuse et de la
tension d’autopolarisation pour pouvoir interpréter les phénomènes inhérents à ce
type de procédé, et ainsi optimiser l’élaboration des dépôts. C’est pourquoi le suivi
de ces paramètres peut apporter des nombreuses informations sur l’évolution du
procédé réactif utilisé, et reste fondamental pour le contrôle de celui-ci [5]. Pour sa
part, la spectroscopie d’émission optique est une des méthodes les plus puissantes
et les plus rependues pour comprendre le fonctionnement d’un système en condition
réactive et donc pour déterminer les régimes pulvérisation couramment rencontrés
pour ces procédés.
Ainsi, l’objectif de ce chapitre est d’étudier la phase plasma à l’aide de la spectro-
scopie d’émission optique, pour pouvoir établir des corrélations avec la composition
des couches. Dans un premier temps, le principe de la technique et le dispositif ex-
périmental employé seront décrits. Ensuite, les paramètres théoriques importants
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pour l’identification de raies d’émission seront détaillés, ainsi que leur façon d’être
traitées. L’analyse du plasma sans la présence de sélénium sera réalisée pendant la
pulvérisation de chaque cible et pendant la co-pulvérisation de celles-ci. L’idée sera
de déterminer l’influence de la puissance de pulvérisation, de la pression de travail
et donc du rendement de pulvérisation sur les dépôts. De plus, des corrélations entre
la phase plasma et les couches seront établies. Des analyses en condition réactive, en
utilisant la vapeur de sélénium comme espèce réactive, seront également réalisées.
Les modes de pulvérisation de chaque cible, ainsi que les régimes en co-pulvérisation
obtenus pendant le dépôt hybride de co-pulvérisation/évaporation, seront détermi-
nés et corrélés à la composition finale et à la morphologie des absorbeurs de CIGS.
4.1. Principe et dispositif expérimental de la
spectroscopie d’émission optique
La spectroscopie d’émission optique (SEO) est une méthode d’analyse des plasmas
largement utilisée en physique des décharges, car sa mise en place est relativement
simple. Le principe de fonctionnement de celle-ci consiste à analyser, grâce à un
système optique, le rayonnement émis par les espèces excitées présentes dans la
phase plasma. En effet, la longueur d’onde émise étant caractéristique de chaque
espèce est définie par la différence d’énergie entre les niveaux de cette transition.
Ainsi, il est possible d’identifier les espèces présentes dans le plasma à partir du
spectre des raies d’émission.
Le principal avantage de cette technique, outre sa facilité de mise en œuvre, est qu’il
s’agit d’une méthode d’analyse qui permet d’observer le plasma in situ, c’est-à-dire
pendant le dépôt, sans pour autant perturber le milieu étudié. La SEO permet,
d’une part, d’identifier les espèces générées dans le plasma et d’autre part, de suivre
l’évolution de celles-ci en fonction des différentes conditions expérimentales.
Le montage expérimental de spectroscopie employé pour effectuer l’analyse in situ de
cette étude est représenté sur la Figure 4.1. Celui-ci est composé d’une fibre optique
fixée sur un hublot en quartz, lui même installé sur le réacteur de pulvérisation.
Cette fibre optique à pour rôle de recueillir le rayonnement émis par le plasma et
le transmettre à un monochromateur composé d’un jeu de miroirs. Dans ce cas,
le monochromateur utilisé est un spectromètre à réseau Horiba iHR320 de 0,32 m
de distance focale, dans lequel le faisceau incident est dispersé par l’intermédiaire
d’un réseau de 1200 traits/mm et couvre une longueur d’onde de 150 à 1500 nm.
En sortie de ce monochromateur, la lumière a été analysée à l’aide d’un détecteur
multi-canaux CCD (Charge Coupled Device) qui forme une matrice de 1024 x 256
pixels. Le détecteur utilisé est une camera Syncerity CCD de Horiba. L’ensemble de
ce dispositif expérimental a été piloté par le logiciel SynerJY (version 3.5).
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Figure 4.1.: Montage expérimental employé pour effectuer l’analyse in-situ du
plasma. Le dispositif iHR 320 correspond au monochromateur à réseau Horiba
utilisée pour effectuer les mesures de spectroscopie d’émission optique.
4.1.1. Intensité des raies d’émission
De façon particulière, dans un plasma tel que celui utilisé lors de cette étude, la
présence des espèces atomiques ou moléculaires dans un état excité est due essen-
tiellement à des collisions avec des électrons. C’est pourquoi l’intensité des raies
émises dépend à la fois de la concentration des espèces avant excitation et des para-
mètres relatifs à leur probabilité de collision avec les électrons (densité et tempéra-
ture électronique, section efficace d’excitation, durée de vie, etc.). Afin d’interpréter
correctement les mesures d’intensité des raies d’émission des différentes espèces, il
est important de connaître les divers processus d’excitation qui interviennent lors
d’une décharge plasma.
Ainsi, partant du fait que pour une espèce excitée M∗i se désexcitant vers l’état M j
en émettant un rayonnement de longueur d’onde λM(M∗i→ Mj+ hνM), l’intensité
lumineuse recueillie par le système optique est :
I(λM) = Cexp · C(λM) · Aij · [M∗i ] (4.1)
où Cexp est un facteur géométrique tenant compte du volume observé et de l’angle
solide utile d’émission, C(λm) la réponse spectrale en longueur d’onde de l’ensemble
du système optique, Aij la probabilité de transition radiative entre les niveaux i et
j, et [M∗i ] la concentration de l’espèce M∗i [76].
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Dans cette étude, le facteur géométrique Cexp est considéré constant, car la fibre
du système optique est toujours positionnée sur un hublot central du réacteur de
pulvérisation. De plus, la réponse spectrale C(λm) peut être déterminée à partir de
la calibration du système optique.
Le principal problème est donc de savoir quelles sont la, ou les réactions à l’origine
de la formation de l’espèce excitée M∗i . Même en ne considérant que l’excitation par
impact électronique, plusieurs mécanismes sont possibles :
M + e¯→M i∗+ e¯ (excitation directe à partir de l’état fondamental M)
MN + e¯→M i∗+ N +e¯ (excitation dissociative à partir de la molécule MN)
M+ + e¯(+N)→M i∗(+N) (recombinaison ion-neutre)
Dans le cas le plus simple où l’espèce excitée M∗i est seulement créée par excitation
directe à partir de son état fondamental M , le bilan peut s’inscrire de la façon
suivante :
Création de M∗i : M + e¯→M i∗+ e¯ kexc(M)




= kexc(M) ·Ne · [M ]− Aij · [M∗i ] (4.2)
où Ne est la densité électronique, [M ] la concentration de l’espèce M dans son état
fondamental et kexc(M) est le coefficient d’excitation de M vers son état excité M∗i .
Ce dernier, est un paramètre permettant de caractériser le peuplement de l’état
excité [76]. Sa valeur est obtenue par intégration de l’énergie de seuil d’excitation
Eexc jusqu’à l’infini, du produit de la distribution en énergie des électrons et de la








· σexcM(E) · f(E) · dE (4.3)
où E est l’énergie cinétique des électrons, me la masse de l’électron, σexcM(E) la
section efficace d’excitation de M∗i , et f(E) la fonction de distribution en énergie
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des électrons. Cette fonction de distribution est considérée comme Maxwellienne et













Donc en régime permanent :
∂[M∗i ]
∂t
= 0→ Aij · [M∗i ] = Ne · kexc(M) · [M ] (4.5)
L’intensité rayonnement s’écrit alors :
I(λM) = Cexp · C(λM) ·Ne · kexc(M) · [M ] (4.6)
Ainsi, il est démontré que cette intensité du rayonnement lumineux est donc liée
à la concentration en espèce M , mais elle dépend aussi de la densité Ne et de la
température électronique Te. A son tour, ces deux derniers paramètres peuvent eux
aussi être déterminés à partir des raies d’émission. Toutefois un certain nombre de
conditions doivent être prises en compte.
4.1.2. Actinométrie
L’actinométrie est une méthode utilisée pour déterminer la densité des différents
éléments présents dans le plasma. Pour cela, un gaz ayant un état excité radiatif
doit être introduit avec une concentration faible et connue. En étudiant l’émission
de cet état excité, il est possible de s’affranchir des contributions de Ne et de Te.
Cependant, cette méthode n’est valide que sous certaines conditions.
Premièrement, l’introduction de l’actinomètre ne doit pas modifier la décharge. La
densité de l’actinomètre doit être donc constante, connue et faible.
Deuxièmement, l’état excité de l’actinomètre doit être créé par impact électronique
direct depuis son état fondamental. Cette hypothèse suppose que l’état excité n’est
pas peuplé par des cascades depuis des niveaux supérieurs. Dans ce cas, vu que
l’actinomètre est monoatomique, aucune excitation dissociative n’est possible. L’état
excité est donc créé par la réaction suivante :
A+ e¯→A∗+ e¯, avec le coefficient d’excitation kexc(A).
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De plus, il faut considérer que les états excités de l’actinomètre et de l’espèce étudiée
se désexcitent principalement par émission radiative. Leur désexcitation par quen-
ching (désexcitation non radiative) doit être donc négligeable et l’intensité émise non
réabsorbée. De cette façon, il est possible d’écrire que les états excités sont perdus
au travers des réactions suivantes :
M∗i→Mj + hνM , avec la probabilité Aij
A∗→ A+ hνA, avec la probabilité Akl
En reprenant le cas simple de l’excitation de M∗i par excitation directe de M dans
son état fondamental, les intensités des rayonnements émis par M∗i et A∗ peuvent
s’écrire de la façon suivante :
I(λM) = Cexp · C(λM) ·Ne · kexc(M) · [M ] (4.7)
I(λA) = Cexp · C(λA) ·Ne · kexc(A) · [A] (4.8)




= C(λM) · kexc(M) · [M ]
C(λA) · kexc(A) · [A] (4.9)
Finalement, pour la quatrième et dernière condition, les énergies seuils et les formes
des sections efficaces d’excitation pour l’espèce étudiée et l’actinomètre doivent être
proches. De cette façon, le rapport des intensités ne dépend que du rapport des
concentrations. Le rapport d’intensités est donc [78, 79, 80] :
I(λM)
I(λA)
= R · C(λM) · [M ]
C(λA) · [A] ∝
[M ]
[A] (4.10)
où R est un constante égale à kexc(M)/kexc(A).
Il est donc important de remarquer que l’actinométrie n’est pas utilisée pour al-
ler jusqu’au calcul des concentrations en valeurs absolues des espèces, car ce calcul
nécessite une bonne connaissance des coefficients d’excitation, notamment près de
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seuil. Cependant, elle est largement utilisée pour comparer les évolutions des inten-
sités d’émission des espèces mesurées dans différentes conditions.
D’un autre côté, il est aussi important de noter que dans cette étude, l’argon clas-
siquement utilisé comme actinomètre n’est pas introduit en faible quantité. Ainsi,
il est impossible d’appliquer cette technique d’actinométrie stricto sensu. En effet,
dans le cas d’une densité importante d’argon, les hypothèses d’absorption par quen-
ching et d’autoabsorption, ne sont plus nécessairement valables. Toutefois, pour les
différentes analyses du plasma ici crée, il sera indispensable de calculer les rapports
d’intensités, afin de s’affranchir un maximum des paramètres caractéristiques de
celui-ci. Il faudra néanmoins prendre ces résultats avec précaution, en regardant par
exemple au préalable si l’intensité de l’argon varie.
4.2. Identification des raies
Après avoir effectué une étude détaillée de la totalité du spectre d’émission (200-
1000 nm), afin de faciliter l’identification des raies d’émission de l’argon, des espèces
métalliques et du sélénium, les raies les plus intenses et représentatives des espèces
générées dans le plasma ont été sélectionnées. Leur position, ainsi que les transitions
électroniques dont elles sont issues, sont résumées dans le Tableau 4.1. Cette infor-
mation a été extraite de la base de données du NIST (National Institut of Standards
and Technology) [81] et corrélée avec différentes travaux expérimentaux.
Table 4.1.: Résumé des différentes positions et transitions électroniques des dif-
férentes raies étudiées. La dernier colonne correspond aux énergies des niveaux
émetteurs.
Élément Longueur d’onde (nm) Configuration Transition Énergie (cm−1)
Argon 354,5 3s23p44p - 3s23p44d 2D0 - 2F 187589,33
420,1 [82] 3s23p54s - 3s23p55p 2P03/2 - 2P03/2 116942,75
696,5 [83] 3s23p54s - 3s23p54p 2P03/2 - 2P01/2 107496,41
866,7 3s23p54s - 3s23p54p 2P01/2 - 2P03/2 106087,25
Cuivre 324,7 [84] 3d104s - 3d104p 2S - 2P0 30783,69
327,4 3d104s - 3d104p 2S - 2P0 30535,32
Indium 410,2 [85] 5s25p - 5s56s 2P0 - 2S 24372,95
Gallium 403,3 3d104s24p - 4s25s 2P0 - 2S 24788,53
417,2 [86] 3d104s24p - 4s25s 2P0 - 2S 24788,53
426,2 4s4d - 4s4f 3D - 3F0 137339,67
Sélénium 891,9 – – –
La Figure 4.2 présente un exemple typique des spectres d’émission optique obtenus
à partir de la co-pulvérisation des cibles métalliques, en opérant à température am-
biante, avec un flux d’argon de 60 sccm et une pression de travail de 7,0×10−3 mbar.
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Les puissances de pulvérisation en RF employées pour effectuer ces décharges ont
été de 60 W pour la cible cuivre, 85 W pour la cible d’indium et 40 W pour la cible
de cuivre-gallium. Cette figure montre donc que toutes les espèces atomiques consti-
tuant les différentes cibles métalliques sont présentes dans le plasma et émettent
un spectre d’émission dont les raies caractéristiques sont suffisamment isolées et
intenses pour être analysées.
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Figure 4.2.: Spectres d’émission optique obtenus à partir de la co-pulvérisation
des cibles de cuivre, d’indium et de cuivre-gallium. (a) Correspond à la position
des raies d’argon, (b) à la position des raies de cuivre, (c) à la position des raies
d’indium et (d) à la position des raies de gallium [80].
4.3. L’étude du plasma en pulvérisation cathodique
conventionnelle
L’idée générale de cette première étude de SEO en pulvérisation cathodique conven-
tionnelle est d’analyser le comportement individuel et collectif des cibles employées
pour la réalisation des dépôts. En effet, pour bien comprendre le rôle du sélénium
comme agent réactif, il est primordial d’étudier premièrement l’influence de la pres-
sion et de la puissance appliquée sur le rendement de pulvérisation des cibles et donc
sur la composition et la vitesse de dépôt. Ainsi, ces analyses préliminaires par SEO
servent à étudier le comportement en régime métallique du système.
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4.3.1. Pulvérisation individuelle des cibles : corrélation avec le
rendement de pulvérisation et la vitesse de croissance
Dans un premier temps, les analyses par SEO ont été consacrées à l’étude du compor-
tement individuel de chacune des cibles en fonction des puissances et des pressions
appliquées. Pour cela, chaque cible a été pulvérisée à différentes puissances en fonc-
tion de 3 pressions de travail différentes (7,0×10−3, 5,0×10−3 et 3,0×10−3 mbar),
avec un flux d’argon fixé à 100 sccm. La gamme de puissances utilisée pour pulvé-
riser ces cibles a été choisie en fonction d’une étude préliminaire, qui a permis de
déterminer les possibles valeurs à utiliser pour atteindre la composition finale désirée
([Cu]/([In] + [Ga]) ∼ 90) et ([Ga]/([In] + [Ga] ∼ 30).
4.3.1.1. Influence de la puissance appliquée et de la pression de travail
La Figure 4.3 représente les évolutions des intensités des raies les plus intenses de
cuivre, d’indium et de gallium, normalisées par la raie d’argon (696,5). Cette figure
montre donc le comportement des éléments métalliques présents dans le plasma.
Dans celle-ci, il est possible d’observer une augmentation de l’intensité relative des
raies, lorsque la puissance de pulvérisation augmente. Cette variation est due à l’aug-
mentation de la tension d’autopolarisation, laquelle est directement liée à la puis-
sance de pulvérisation [87]. L’augmentation de la tension d’autopolarisation entraîne
un accroissement de l’énergie cinétique des électrons, conduisant à l’augmentation
de l’efficacité du processus collisionnelle électron-atome neutre et donc à l’augmen-
tation du rendement de pulvérisation.
D’autre part, la Figure 4.3 représente aussi une variation de l’intensité relative des
raies lorsque la pression augmente. En effet, l’augmentation de la pression de tra-
vail facilite la fréquence de collision des électrons avec les atomes neutres d’argon,
ce qui favorise l’ionisation de ces atomes. Ainsi, une augmentation du flux d’ions
bombardant la cible, généré plus d’espèces pulvérisées.
Ici, il est donc mis en évidence que le rendement de pulvérisation augmente en
fonction du potentiel accélérateur des ions d’argon résultant de l’augmentation de
la tension d’autopolarisation. D’autre part, il est aussi montré que le nombre des
espèces pulvérisées augmente à cause d’un accroissement du flux d’ions d’argon
arrivant sur la cible dû à l’augmentation de la pression de travail.
Des simulations ont été réalisées à l’aide du logiciel SRIM 2013 pour confirmer les
hypothèses précédents et donc pour analyser l’influence de la puissance appliquée et
de la pression de travail sur le rendement de pulvérisation. Ces simulations ont été
effectuées en utilisant une incidence normale et en exécutant 10000 itérations. Les
résultats de cette étude sont représentés dans la Figure 4.4. Celle-ci indique que les
rendements de pulvérisation calculés suivent la même tendance que les différentes
intensités relatives des raies et corrobore donc l’influence de la puissance de pulvé-
risation appliquée. Néanmoins, contrairement aux variations des intensités relatives
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Figure 4.3.: Évolution des rapports I[Cu]/I[Ar], I[In]/I[Ar] et I[Ga]/I[Ar], en fonc-
tion de la puissance appliquée et de la pression de travail ; (a) et (b) correspondent
aux rapports obtenus à partir de la pulvérisation des cibles de cuivre et d’indium
respectivement, (c) correspond au rapport obtenu à partir de la pulvérisation de
la cible de cuivre-gallium et (d) au rapport obtenu à partir de la pulvérisation de
la cible de gallium-sélénium.
observées quand la pression de travail est augmentée, le rendement de pulvérisation
ne varie pas d’une façon conséquente. Ce qui démontre que le nombre des espèces
pulvérisées augmente à cause d’un accroissement d’ions incidents et non de leur
énergie.
De façon particulière, il peut être observé que les rendements de pulvérisation du
gallium calculés à partir des deux cibles binaires (cible de cuivre-gallium et cible
de gallium-sélénium), présentent un grande similitude. Cette similitude diffère des
rapports d’intensité relative I[Ga]/I[Ar] obtenus, et démontre donc que la densité
ionique avec ces deux cibles est différente. En effet, l’intensité relative est directement
liée au nombre d’atomes qui est obtenu par le produit du rendement de pulvérisation
et le nombre d’ions incidents. Ainsi, il est possible de supposer que la densité ionique
74
4.3 L’étude du plasma en pulvérisation cathodique conventionnelle








6 0 6 5 7 0 7 5 8 0 8 5 9 0 9 5 1 0 0 1 0 51 , 0 5
1 , 1 0
1 , 1 5
1 , 2 0
1 , 2 5
1 , 3 0
1 , 3 5
1 , 4 0
1 , 4 5
1 , 5 0
2 0 2 5 3 0 3 5 4 0 4 5 5 0 5 5 6 0 6 50 , 3 0
0 , 3 6
0 , 4 2
0 , 4 8
0 , 5 4
0 , 6 0
0 , 6 6
2 0 2 5 3 0 3 5 4 0 4 5 5 0 5 5 6 0 6 50 , 3 0
0 , 3 6
0 , 4 2
0 , 4 8
0 , 5 4
0 , 6 0
0 , 6 6
2 0 2 5 3 0 3 5 4 0 4 5 5 0 5 5 6 0 6 50 , 2 5
0 , 3 0
0 , 3 5
0 , 4 0
0 , 4 5
0 , 5 0
0 , 5 5
2 0 2 5 3 0 3 5 4 0 4 5 5 0 5 5 6 0 6 50 , 4 0
0 , 4 4
0 , 4 8
0 , 5 2
0 , 5 6
0 , 6 0
0 , 6 4
0 , 6 8
0 , 7 2
C i b l e  d e  C u  
 7 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 5 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 3 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  








P u i s s a n c e  R F  ( W )
C i b l e  d ' I n  
 7 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 5 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 3 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  








P u i s s a n c e  R F  ( W )
C i b l e  d e  C u - G a  
 7 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 5 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 3 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  









P u i s s a n c e  R F  ( W )
C i b l e  d e  G a - S e  
 7 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 5 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 3 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 7 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 5 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 3 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  









P u i s s a n c e  R F  ( W )
C i b l e  d e  C u - G a  
 7 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 5 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  
 3 , 0 x 1 0 - 3  m b a r  









P u i s s a n c e  R F  ( W )
C i b l e  d e  G a - S e  









P u i s s a n c e  R F  ( W )
Figure 4.4.: Simulation de l’évolution des rendements de pulvérisation du cuivre,
de l’indium, du gallium et du sélénium, en fonction de la puissance appliquée et de
la pression de travail ; (a) et (b) correspondent aux rendements obtenus à partir
de la pulvérisation des cibles de cuivre et d’indium respectivement, (c) et (d) au
rendement du gallium obtenu à partir de la pulvérisation des cibles de cuivre-
gallium et gallium-sélénium, (e) et (f) au rendement du cuivre et du sélénium
obtenu à partir de la pulvérisation des cibles de cuivre-gallium et gallium-sélénium.
avec la cible de gallium-sélénium est supérieure à celle de cuivre-gallium, ce qui le
permet son bombardement par un flux d’ions plus important.
En outre, le calcul des rendements de pulvérisation des éléments complémentaires
qui forment les cibles binaires (cuivre et sélénium), montre que le cuivre présente un
rendement de pulvérisation compris entre 0,33 et 0,53 atomes/ion, pendant que
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la gamme de rendement de pulvérisation du sélénium oscille entre 0,44 et 0,68
atomes/ion. Ainsi, il peut être établi que le gallium est pulvérisé préférentiellement
à partir de la cible de cuivre-gallium, alors que ce n’est pas le cas avec la cible de
gallium-sélénium.
De cette façon, il est démontré que les paramètres du procédé agissent directement
sur le flux des ions incidents et sur le rendement de pulvérisation. Il peut alors être
dit que les variations de la puissance et de la pression de travail se traduisent par la
variation de la densité d’espèces métalliques pulvérisées et donc par la variation de
la vitesse de croissance du dépôt.
Ainsi, différents tests ont été réalisés pour corroborer l’affirmation précédente. La
Figure 4.5 montre donc deux études de l’influence de la puissance de pulvérisation
et de la pression totale sur la vitesse de croissance. La Figure 4.5a présente les
résultats obtenus après avoir pulvérisé des couches de cuivre ou de cuivre-gallium
sur un substrat de Mo/verre, à trois puissances RF différentes (30, 60 et 90 W) et
la Figure 4.5b présente les résultats du dépôt des couches de cuivre/indium/cuivre-
gallium sur de Mo/verre. Pour cette dernière étude, chacune des cibles a été aussi
pulvérisée à 30, 60 et 90 W. Dans les deux cas, les pressions de travail employées
ont été 5,0×10−3 et 1,0×10−2 mbar et le flux d’argon a été fixé à 100 sccm. Toutes
les couches ont été déposées pendant 20 minutes et l’épaisseur finale a été mesurée
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Figure 4.5.: Évolution de la vitesse de croissance des dépôts, en fonction de la
puissance appliquée et de la pression de travail ; (a) correspond aux vitesses de
croissance obtenues à partir des dépôts des couches de cuivre (ronds rouges) et de
cuivre-gallium (ronds bleus) ; (b) correspond aux vitesses de croissance obtenues
à partir des dépôts des couches de cuivre/indium/cuivre-gallium. Les ronds pleins
représentent les dépôts effectués à 5,0×10−2 mbar et les disques vides représentent
les dépôts effectués à 1,0×10−2 mbar.
Il peut être ainsi observé que pour une pression donnée, la vitesse de croissance aug-
mente avec la puissance, ceci est dû aux raisons développées auparavant concernant
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le rendement de pulvérisation. Par contre, en examinant l’influence de la pression, il
apparaît qu’à une puissance donnée, la vitesse décroît lorsque la pression augmente.
Cela révèle qu’une fois éjectées de la cible, toutes les espèces constituant le plasma
ne participent pas à la croissance de la couche. Ceci est la conséquence de la dimi-
nution du libre parcours moyen. Quand la pression augmente, les atomes éjectés de
la cible, et en particulier les atomes des éléments lourds, perdent une grande part de
leur énergie cinétique au cours des chocs avec les autres espèces et atteignent plus
difficilement le substrat.
Conclusion sur la pulvérisation individuelle des cibles
Pour cette première partie de l’étude de SEO en pulvérisation cathodique conven-
tionnelle, il peut être conclu que le fait d’augmenter la puissance de pulvérisation
sur une cible donnée, a pour conséquence l’augmentation du rendement de pulvé-
risation et donc de la densité d’espèces métalliques pulvérisées. Ce phénomène se
traduit par l’augmentation de l’intensité relative de la raie de l’élément qui compose
cette cible. De plus, il peut être établi que la fréquence de collision des électrons
avec les atomes neutres d’argon augmente avec la pression totale du procédé. Ainsi,
une augmentation de la pression de travail augmente aussi l’intensité relative des
raies. Cependant, cette dernière augmentation de l’intensité relative des raies, est
uniquement due à l’accroissement du flux d’ions incidents augmentent, et non à une
augmentation du rendement de pulvérisation. De cette façon, il est constaté qu’une
variation dans le même sens du rendement de pulvérisation et de la vitesse de crois-
sance du dépôt, ne peut être établie que dans le cas de la variation de la puissance
de pulvérisation.
4.3.2. Co-pulvérisation des cibles métalliques : corrélation avec
la composition finale des précurseurs
L’idée générale de la deuxième partie de cette étude en pulvérisation cathodique
conventionnelle est d’analyser l’influence des variations de la puissance pendant la
pulvérisation en simultané des cibles de cuivre, d’indium et de cuivre-gallium, sur
la composition des couches. En effet, la variation de l’intensité relative d’une raie
spécifique peut être la conséquence de l’interaction de cette espèce donnée avec les
autres espèces présentes dans le plasma. En conséquence, contrairement aux premiers
résultats de SEO, où l’étude se limitait à suivre uniquement l’évolution d’une seule
raie par rapport à la raie d’argon, pour cette étude de co-pulvérisation, il aussi
important de suivre le comportement de toutes les raies, pour ainsi corréler celui-
ci à la composition finale des couches, et donc aux rapports [Cu]/([In] + [Ga]) et
[Ga]/([In]+[Ga]). De plus, suivre l’évolution temporelle des différentes raies pendant
les dépôts, s’avère très utile pour analyser l’uniformité de ceux-ci dans l’épaisseur.
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De cette façon, pour cette deuxième étude en pulvérisation cathodique convention-
nelle, l’intensité relative de l’ensemble des espèces métalliques présentes dans le
plasma est représentée par les rapports suivantes :
Y ∗ = (I[Cu]/I[Ar])/((I[In]/I[Ar]) + (I[Ga]/I[Ar])) (4.11)
X∗ = (I[Ga]/I[Ar])/((I[In]/I[Ar]) + (I[Ga]/I[Ar])) (4.12)
Ainsi, deux études de co-pulvérisation différentes ont été menées pour étudier l’in-
fluence de la variation de la puissance appliquée aux cibles de cuivre sur la com-
position finale des couches. Dans le premier cas, 6 dépôts différents de CuInGa ont
été déposés sur des substrats de Mo/verre. La puissance de la cible de cuivre a été
variée entre 24 et 34 W (avec un incrément de 2 W), pendant que les puissances
des cibles d’indium et de cuivre-gallium étaient fixées à 60 et 28 W respectivement.
Pour le deuxieme cas, 5 dépôts différents de CuInGa ont été déposées sur des sub-
strats Mo/verre. Ici la puissance de la cible d’indium a été variée entre 60 et 100 W
(avec un incrément de 10 W), pendant que les puissances des cibles de cuivre et de
cuivre-gallium étaient fixées à 24 et 28 W. Dans ces deux cas, la pression totale a
été fixée à 7, 0× 10−3 mbar avec un flux d’argon de 100 sccm. Le temps de dépôt de
chaque essai a été de 20 minutes.
4.3.2.1. Influence de la puissance appliquée à la cible de cuivre
La Figure 4.6a présente l’évolution individuelle de l’intensité mesurée pour la raie de
cuivre, normalisée par la raie d’argon. Cette figure montre donc, la moyenne mesurée
de l’intensité relative I[Cu]/I[Ar], en fonction de la puissance appliquée à la cible de
cuivre.
Comme il peut être observé dans celle-ci, l’évolution de l’intensité relative du cuivre
présente un comportement similaire à celui de l’étude précédente, où la cible était
pulvérisée individuellement. Il en est de même pour l’évolution du rendement de
pulvérisation en fonction de la tension d’autopolarisation (Figure 4.6b). Ces figures
montrent donc, que de façon générale, la présence des autres espèces métalliques
n’affecte pas la tendance croissante du rapport I[Cu]/I[Ar] quand la puissance ap-
pliquée à la cible de cuivre augmente. La même conclusion peut être déduite pour
le comportement du rendement de pulvérisation. Bien évidement, cette évolution
est toujours liée à l’élévation du potentiel accélérateur des ions d’argon résultant de
l’autopolarisation.
Ainsi, une fois que le comportement individuel de l’intensité relative I[Cu]/I[Ar] a
été analysé, et la composition finale des couches a été déterminée par fluorescence
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Figure 4.6.: (a) Évolution individuelle de la moyenne du rapport d’intensité rela-
tive I[Cu]/I[Ar], en fonction de la puissance appliquée à la cible de cuivre. (b)
Évolution du rendement de pulvérisation du cuivre, en fonction de la puissance
appliquée et de la tension d’autopolarisation.
de rayons-X, la variation de l’intensité relative de l’ensemble des espèces métalliques
(Y ∗) peut être comparée avec la teneur en cuivre [Cu]/([In] + [Ga]) de la couche.
L’idée est alors de pouvoir établir une relation entre les espèces détectées par SEO
et la composition finale du matériau. La Figure 4.7 présente donc la relation entre
l’évolution de l’intensité relative (Y ∗) et l’évolution de la teneur en cuivre, en fonction
de la puissance appliquée à la cible, c’est-à-dire, la relation entre les espèces détectées
dans la phase plasma et la composition finale de la couche déposée.
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Figure 4.7.: Relation établie entre l’évolution de l’intensité relative (Y ∗) et l’évo-
lution de la teneur en cuivre, en fonction de la puissance appliquée à la cible de
cuivre.
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Dans un premier temps, cette figure montre la tendance linéaire établie entre la
puissance appliquée et l’évolution du rapport (Y ∗). Dans le même sens, il peut être
observé qu’une variation totale entre 24 et 34 W est assez importante pour faire
varier le rapport (Y ∗) considérablement. Cette même gamme de puissances est aussi
très influente sur la composition finale de la couche de CuInGa. Une variation de la
teneur en cuivre entre 0,58 et 0,90 indique que pour contrôler la composition finale
et pour travailler dans la gamme souhaitée (0,75 ≤ [Cu]/([In] + [Ga]) ≤ 0,95),
il est impératif d’utiliser des puissances de pulvérisation très précises. Ainsi, pour
pouvoir établir une corrélation entre le rapport d’intensité (Y ∗) et le taux de cuivre,
il convient d’utiliser une équation de suivi (Équation 4.13), obtenue à partir du fit
linéaire entre ces deux paramètres.
[Cu]/([In] + [Ga]) = 0, 88Y ∗ − 0, 48 (4.13)
Par ailleurs, l’évolution du rapport (Y ∗) en fonction du temps de dépôt et de la
puissance appliquée à la cible de cuivre (Figure 4.8), montre que l’intensité relative
de l’ensemble des espèces métalliques reste presque constant pendant tout le dépôt.
Ce comportement est applicable pour toutes les puissances employées. Une fois que
la puissance augmente, l’intensité relative (Y ∗) augmente. Il est à noter que cet effet
est plus prédominant une fois le procédé est stabilisé, c’est-à-dire, après les premières
minutes de dépôt.
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Figure 4.8.: Évolution du rapport d’intensités(Y ∗), en fonction du temps de dépôt
et de la puissance appliquée à la cible de cuivre.
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4.3.2.2. Influence de la puissance appliquée à la cible d’indium
De la même façon que pour l’étude précédente, des analyses individuelles et collec-
tives de l’évolution des intensités relatives ont été réalisées pour analyser l’influence
de la puissance de pulvérisation appliquée à la cible d’indium. La Figure 4.9a pré-
sente donc l’évolution individuelle de l’intensité mesurée pour la raie d’indium, nor-
malisée par la raie d’argon.
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Figure 4.9.: (a) Évolution individuelle de la moyenne du rapport d’intensité re-
lative I[In]/I[Ar], en fonction de la puissance appliquée à la cible d’indium. (b)
Évolution du rendement de pulvérisation de l’indium, en fonction de la puissance
appliquée et de la tension d’autopolarisation.
Cette figure montre donc, la moyenne mesurée de l’intensité relative I[In]/I[Ar], en
fonction de la puissance appliquée à la cible d’indium. A partir de celle-ci, il est
possible de constater que l’intensité relative de l’indium augmente avec la puis-
sance appliquée à la cible. Il en est de même pour le rendement de pulvérisation
(Figure 4.9b). Ces deux figures corroborent donc la conclusion antérieure, où il est
établie que la présence des autres espèces métalliques dans le plasma n’affecte pas la
tendance croissante du rapport d’intensité relative et du rendement de pulvérisation,
quand la puissance appliquée à une cible est augmentée.
Il est à préciser que pour cette deuxième étude de co-pulvérisation des cibles mé-
talliques il seront étudiés les rapports (Y ∗) et (X∗), car la quantité d’indium est
directement liée aux deux rapports de composition étudiés ([Cu]/([In] + [Ga]) et
[Ga]/([In] + [Ga])).
La relation entre l’intensité relative (Y ∗) et la teneur en cuivre est donc représentée
dans la Figure 4.10a. Dans celle-ci, il peut être observé l’évolution décroissante du
rapport (Y ∗) et de la teneur en cuivre, en fonction de la puissance appliquée à la
cible d’indium. Pour ce dernier cas, le taux de cuivre oscille entre 0,38 de 0,57. C’est-
à-dire qu’une variation de 40 W (de 100 à 60 W) pour la cible d’indium, apporte
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uniquement 19 % de plus de cuivre en composition atomique. Dans le cas précédent,
où la puissance appliquée à la cible de cuivre était modifiée, une différence atomique
de 32 % était obtenue avec une variation de 10 W (de 24 à 34 W). Ainsi, il peut
être établi qu’une variation sur la puissance appliquée à la cible d’indium, a un effet
moins significatif sur le taux final de cuivre. D’un autre côté, le fit réalisé entre le
rapport d’intensité collectif (Y ∗) et la teneur en cuivre, indique que la relation entre
les deux paramètres est gouvernée par l’Équation 4.14.
[Cu]/([In] + [Ga]) = 0, 75Y ∗ − 0, 33 (4.14)
De la même façon, la Figure 4.10b présente la relation établie entre le rapport (X∗) et
la teneur en gallium. Dans ce cas, une augmentation de 40 W de puissance implique
une diminution 10 % du taux de gallium. La relation entre ces deux paramètres
donne lieu à l’équation suivante :
[Ga]/([In] + [Ga]) = 0, 65X∗In − 0, 13 (4.15)
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Figure 4.10.: (a) Relation établie entre l’évolution de l’intensité relative (Y ∗) et
l’évolution de la teneur en cuivre, en fonction de la puissance appliquée à la
cible d’indium. (b) Relation établie entre l’évolution de l’intensité relative (X∗)
et l’évolution de la teneur en gallium, en fonction de la puissance appliquée à la
cible d’indium.
D’autre part, la Figure 4.11 et la Figure 4.12 présentent respectivement l’évolution
des rapports (Y ∗) et (X∗), en fonction du temps de dépôt et de la puissance appliquée
à la cible d’indium. Dans la Figure 4.11, il peut être vu que le rapport (Y ∗) diminue
avec une augmentation de la puissance. Pour les faibles puissances, les rapports
sont plus constants, avec des écart-types compris entre 0,0029 et 0,0071, pendant
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qu’un effet d’homogénéité moins importante se présente pour les puissances plus
élevées (≥ 80 W), avec des écart-types compris entre 0,014 et 0,024. Pour sa part, la
Figure 4.12 montre que le rapport (X∗) reste invariable pendant tout le dépôt. Ce
comportement est applicable pour toutes les puissances employées, avec des écart-
types compris entre 0,0019 et 0,0042.
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Figure 4.11.: Évolution du rapport d’intensités(Y ∗), en fonction du temps de dépôt
et de la puissance appliquée à la cible d’indium.
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Figure 4.12.: Évolution du rapport d’intensités(X∗), en fonction du temps de dé-
pôt et de la puissance appliquée à la cible d’indium.
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Conclusion sur la co-pulvérisation des cibles métalliques
Cette deuxième étude de SEO en pulvérisation cathodique conventionnelle montre
donc qu’à partir du rapport des raies d’émission, il a été possible d’obtenir des
courbes d’étalonnage et de suivi in-situ de la composition et de l’homogénéité de
l’épaisseur des couches minces déposées. De la même façon, il a été démontré que
dans ce cas, la variation d’une raie spécifique n’est pas la conséquence de l’interaction
de cette espèce donnée avec les autres espèces dans le plasma. D’autre part, cette
étude de co-pulvérisation a permis de conclure qu’il est plus facile de contrôler la
teneur en cuivre en faisant varier la puissance de la cible d’indium. Cette variation
a un effet moins important sur la composition finale des couches, même si elle peut
faire varier aussi le taux de gallium.
Ainsi, de façon générale il peut être établi que la SEO est une technique très ap-
propriée pour le développement globale de cette étude. La maîtrise du procédé de
pulvérisation cathodique conventionnelle démontre la puissance de cette technique.
Cela aide à comprendre les différentes phénomènes qui ont lieu à partir de la décharge
et permet de corréler de façon globale les résultats expérimentaux avec différentes
simulations.
Néanmoins, il est important de préciser que l’application d’un procédé hybride de
co-pulvérisation/évaporation, où la vapeur de sélénium est utilisée comme espèce
réactive, peut affecter directement la nature des surfaces des cibles et donc leur pul-
vérisation. En d’autres termes, la présence du sélénium dans le plasma et dans le
procédé en général, peut modifier les équations de suivi, d’où l’importance d’étu-
dier aussi le comportement des espèces présentes dans le plasma sous l’influence du
sélénium.
4.4. L’étude du plasma en pulvérisation cathodique
réactive ou hybride
Précédemment, dans la section 4.3, il a été étudié le comportement métallique du
système. Uniquement les différentes évolutions de l’intensité relative du cuivre, de
l’indium et du gallium, en fonction de la puissance appliquée et de la pression ont
été traitées. Cette analyse a permis d’établir une pression de travail et une gamme
de puissances à respecter pour chacune des cibles. Cependant, l’objectif final est
d’utiliser le sélénium comme gaz réactif, et ainsi produire des absorbeurs de CIGS.
Ainsi, l’objectif de cette section est d’étudier l’influence de l’ajout de sélénium dans
le système pour pouvoir déterminer les différents régimes de pulvérisation. Cette
analyse est primordiale pour maîtriser le procédé, et donc pour pouvoir déposer des
couches de CIGS de bonne qualité structurale et morphologique et donc avec de
bonnes propriétés optoélectroniques.
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Pour les études précédentes, toutes les évolutions des différentes intensités relatives
ont été tracées par rapport à la raie d’Ar (696,5 nm). Cependant, à cause de la
présence du sélénium, il se forme un composé qui se dépose de façon progressive sur
les parois du hublot placé devant la fibre optique. Ce composé absorbe la lumière
émise par le plasma, ce qu’entraîne la diminution de l’intensité des raies enregis-
trées, sans diminution réelle de la densité des espèces dans le plasma. Pour cette
raison, il a été choisi d’employer la raie d’argon la plus proche de chaque raie de
l’élément à analyser, en supposant que l’absorption de ces deux raies était identique
et qu’ainsi la présence du dépôt sur le hublot n’influence pas les rapports d’intensité.
Le Tableau 4.2 présente la position des raies d’argon les plus intenses et proches de
chaque élément à analyser.
Table 4.2.: Résumé de la position des raies employées pour analyser chaque élément
en pulvérisation cathodique réactive, ainsi que de la position des raies d’argon les
plus intenses et proches à chaque élément.
Élément étudié Longueur d’onde (nm) Raie d’argon (nm) Écart (nm)
Cu 324,7 353,3 28,5
In 410,2 420,8 10,6
Ga 417,2 420,8 3,6
Se 891,9 867,6 24,3
4.4.1. Pulvérisation individuelle des cibles métalliques :
détection des modes de pulvérisation
Cette première partie de l’étude du plasma en pulvérisation cathodique réactive a
pour but d’analyser par SEO le comportement de chacune des cibles métalliques
pendant le procédé hybride de pulvérisation/évaporation, où le sélénium est utilisé
comme gaz réactif. Pour effectuer cette étude, chaque cible a été pulvérisée indivi-
duellement à une puissance fixe, pendant que la température de la cellule d’effusion
de sélénium a été augmentée graduellement entre 170 et 230 °C, pour ensuite reve-
nir à 170 °C. Les mesures de SEO ont été effectuées avec un intervalle de 10±2 °C,
pendant la montée et la descente en température. Les puissances employées pour
pulvériser les cibles de cuivre, indium et cuivre-gallium ont été de 60, 85 et 40 W res-
pectivement. Ces puissances ont été choisies en fonction d’une étude préliminaire, qui
a permis de déterminer les possibles valeurs à utiliser pour atteindre la composition
finale désirée, avec une température d’effusion fixe. La tension d’autopolarisation
des cibles a également été enregistrée. La pression totale a été fixée à 7,0×10−3
mbar avec un flux d’argon de 60 sccm. La température à laquelle ont été portés les
substrats a été de 590 °C. Il est à noter que celle-ci est la température standard
utilisée dans cette thèse, lors des dépôts de CIGS en une étape (section 5.2).
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4.4.1.1. Influence de la température de la cellule d’effusion de sélénium sur
la cible de cuivre
La Figure 4.13 présente les résultats obtenus dans le cas de la pulvérisation indivi-
duelle de la cible de cuivre, en mélange avec la vapeur de sélénium. Celle-ci montre
donc l’évolution des intensités des raies de cuivre et de sélénium, normalisées par
leur raie d’argon respective, de même que l’évolution de la tension d’autopolarisa-
tion de la cible de cuivre (−Vb1), en fonction de la température appliquée à la cellule
d’effusion de sélénium (T Se).
A partir de cette figure, il peut alors être observé que toutes les courbes de montée
en température (carrés pleins) présentent une transition qui délimite trois formes
de fonctionnement différents. Pour les faibles températures d’effusion (T Se≤ 180
°C), la cible est en état élémentaire, ce qui permet une pulvérisation efficace du
cuivre [88, 80]. L’intensité relative de cette espèce dans le plasma est donc impor-
tante (Figure 4.13a), pendant que l’intensité relative du sélénium est presque nulle
(Figure 4.13b). A l’opposé, pour des températures plus importantes (T Se ≥ 210 °C),
l’intensité relative du cuivre devient plus faible, pendant que celle du sélénium
s’élève. Quand T Se ≥ 210 °C, soit il se forme un dépôt pur de sélénium en sur-
face de la cible, soit il se forme un séléniure de cuivre, ce qui dans le deux cas réduit
fortement la pulvérisation du cuivre. En même temps, il peut être établi qu’autour
de ces températures, l’ensemble des parois du réacteur est empoisonné, et le sélénium
se trouve d’avantage dans le plasma.
De plus, en analysant la tension d’autopolarisation −Vb1 pendant la montée en
température (Figure 4.13c), il peut être observé que les transitions de cette courbe
sont délimitées par la même gamme de températures. Cet effet est attribué à la
modification de l’émission des électrons secondaires induite par le bombardement
ionique de la cible (ISEE) [64], et corrobore donc l’empoisonnement de celle-ci.
En effet, le coefficient caractéristique de cette émission, dénoté γISEE, peut être
directement relié à la tension d’autopolarisation, grâce à l’équation de Thornton





où W 0 est l’énergie d’ionisation effective, εi le rendement de collecte d’ions, εe la
fraction maximale du nombre d’ions Vmin/W0 réalisée en moyenne par l’électron
primaire, avant qu’il soit perdu dans le système ; et γ le rendement effectif de l’émis-
sion des électrons secondaires. Ce dernier est le produit du coefficient γISEE et de
la probabilité d’ionisation du gaz effectif E.
Le coefficient γISEE est donc relié de façon inversement proportionnelle à la tension
d’autopolarisation et d’après Depla et al. [91, 90], ce coefficient dépend de plusieurs
paramètres, mais principalement de l’état de la surface de la cible et donc du composé
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Figure 4.13.: Évolution des rapports I[Cu]/I[Ar] et I[Se]/I[Ar] en fonction de la
température appliquée à la cellule d’effusion. (a) Correspond à l’intensité relative
du cuivre et (b) à l’intensité relative du sélénium. (c) Évolution de la tension d’au-
topolarisation de la cible de cuivre (−V b1) en fonction de la température appliquée
à la cellule d’effusion. Les points de montée en température sont représentés par
des carrés pleins et le procédé inverse par des carrés vides.
stœchiométrique que se forme en surface. Ainsi, une baisse du coefficient γISEE
diminue la densité électronique dans le plasma. La tension d’autopolarisation −Vb1
augmente alors avec la formation de ce composé.
D’autre part, lors de la descente en température (carrés vides), la tension d’au-
topolarisation −Vb1 et les intensités relatives du cuivre I[Cu]/I[Ar] et du sélénium
I[Se]/I[Ar] doivent retrouver leur valeur initiale, pour ainsi déterminer la courbe
d’hystérésis caractéristique du système de pulvérisation cathodique réactive. Cepen-
dant, quand la température de la cellule d’effusion diminue, la tension d’autopolari-
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sation et les intensités relatives du cuivre et du sélénium restent constantes. En effet,
la température de 590 °C, à laquelle est porté le substrat, et la proximité de celui-ci
avec le sommet de la cellule d’effusion, empêchent d’avoir un contrôle absolu sur la
descente en température de la cellule. Ainsi, la courbe d’hystérésis caractéristique
du système n’est pas complètement établie. Toutefois, le limite entre le régime de
transition et le régime de composé (RPC) peut être différencié. Dans le cas de la pul-
vérisation individuelle de la cible de cuivre, en mélange avec la vapeur de sélénium,
il peut être donc établi que le système est en RPC quand T Se ≥ 210 °C.
4.4.1.2. Influence de la température de la cellule d’effusion de sélénium sur
la cible d’indium
Le même type de mesures a été effectué dans le cas de la pulvérisation individuelle de
la cible d’indium. Dans cette étude, ont été donc analysées l’évolution de l’intensité
relative des raies d’indium et de sélénium, et l’évolution de la tension d’autopolarisa-
tion de la cible d’indium (−Vb2). Ces évolutions sont représentées sur la Figure 4.14.
Ainsi, de façon identique à l’étude du comportement de la cible de cuivre, sur cette
figure il est possible d’observer que toutes les courbes de montée en température
(carrés pleins) présentent une transition qui délimite trois formes de fonctionnement
différentes. Les températures que délimitent ces zones peuvent également être iden-
tifiées. Quand la température T Se≤ 180 °C, la cible est en état élémentaire et une
pulvérisation efficace de l’indium peut être établie. La Figure 4.14a et la Figure 4.14b
montrent qu’avant cette température de 180 °C, l’intensité relative de l’indium est
importante, pendant que l’intensité relative du sélénium est nulle. D’autre part, en
observant le comportement de la tension d’autopolarisation et celui de l’intensité
relative du sélénium, il peut être établi que le système bascule en RPC pour les
températures T Se ≥ 210 °C.
D’un autre côté, lors de la descente en température, les résultats présentent le même
comportement que dans le cas de la cible de cuivre. La tension d’autopolarisation
reste quasi constante ; l’intensité relative du sélénium diminue, mais présente tou-
jours des valeurs assez élevées indiquant la forte présence de sélénium ; et l’intensité
relative de l’indium I[In]/I[Ar] reste nulle. Ainsi, quand la cible d’indium est pulvé-
risée individuellement, en mélange avec la vapeur de sélénium, il peut être établi que
celle-ci s’empoisonne pour des températures d’effusion proches à 210 °C. De la même
façon, il peut être conclu que cette cible reste empoisonnée quand la température
T Se diminue.
4.4.1.3. Influence de la température de la cellule d’effusion de sélénium sur
la cible de cuivre-gallium
Le comportement de la cible de cuivre-gallium pendant le procédé hybride de pul-
vérisation/évaporation, où le sélénium est utilisé comme agent réactif, est présenté
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Figure 4.14.: Évolution des rapports I[In]/I[Ar] et I[Se]/I[Ar] en fonction de la tem-
pérature appliquée à la cellule d’effusion. (a) Correspond à l’intensité relative de
l’indium et (b) à l’intensité relative du sélénium. (c) Évolution de la tension d’au-
topolarisation de la cible d’indium (−V b2) en fonction de la température appliquée
à la cellule d’effusion. Les points de montée en température sont représentés par
des carrés pleins et le procédé inverse par de carrés vide.
sur la Figure 4.15. Cette figure représente l’évolution de l’intensité relative des raies
de cuivre, de gallium et de sélénium, ainsi que l’évolution de la tension d’autopo-
larisation de la cible de cuivre-gallium (−Vb3). A partir de celle-ci, il est possible
d’observer que les courbes des intensités relatives pendant la montée en tempéra-
ture (carrés pleins), présentent de la même façon qu’auparavant, une transition qui
délimite trois formes de fonctionnement. En effet, quand la température T Se≤ 180
°C, la cible est dans un état élémentaire et les intensités relatives du cuivre et du
gallium sont importantes (Figure 4.15a et Figure 4.15b). En même temps l’intensité
89
Chapitre 4 Analyse in-situ du plasma par spectroscopie d’émission optique
relative du sélénium reste nulle (Figure 4.15c). A l’opposé, quand les températures
T Se ≥ 210 °C, les intensités des espèces métalliques I[Cu]/I[Ar] et I[Ga]/I[Ar] dé-
croisent fortement, et I[Se]/I[Ar] s’élève. Il est à remarquer qu’à la différence de
l’intensité relative du cuivre, l’intensité relative du gallium ne devient jamais nulle
quand la température T Se ≥ 210 °C. En conséquence, lorsque le système bascule en
RPC, le cuivre qui compose la cible semble s’empoisonner de façon plus important
que le gallium.
D’autre part, la Figure 4.15d montre que la tension d’autopolarisation (−Vb3) pré-
sente une évolution différente à celle des cibles étudiées précédemment. Celle-ci aug-
mente de façon constante à partir des faibles températures d’effusion (T Se = 150
°C), jusqu’à la limite entre le régime de transition et le RPC (T Se = 210 °C). Après
ce changement de régime de pulvérisation, la tension d’autopolarisation décroît, au
lieu de rester stable comme pour les études précédentes. Ce comportement est at-
tribué à la composition binaire de la cible et pourrait indiquer un changement de la
composition à la surface de celle-ci, par un empoisonnement préférentiel du cuivre.
Pour le retour, quand la température de la cellule d’effusion diminue (carrés vides),
les intensités relatives I[Cu]/I[Ar] et I[Ga]/I[Ar] restent nulles, pendant que l’inten-
sité relative du sélénium I[Se]/I[Ar] diminue d’une façon importante. De sont côté, la
tension d’autopolarisation augmente linéairement, pour revenir à la valeur obtenue
à 210 °C, lors de la montée en température.
Ainsi, une fois l’étude de la détection de modes de pulvérisation des cibles métalliques
est réalisée, il reste a déterminer si lors du régime de pulvérisation de composé,
les cibles sont empoisonnées par un séléniure ou par la formation d’un dépôt de
sélénium. D’où l’intérêt de réaliser une analyse de composition élémentaire.
4.4.1.4. Analyses de la composition des cibles métalliques après avoir atteint
le RPC
Des mesures de composition élémentaire par spectrométrie de rétrodiffusion de Ru-
therford ou RBS (Rutherford Backscattering Spectrometry) ont été menées pour
pouvoir obtenir des informations sur l’empoisonnement des cibles métalliques. Pour
cela, des dépôts en pulvérisation cathodique conventionnelle ont été réalisés pour
chacune des cibles, avant et après leur empoisonnement par évaporation de sélé-
nium. Les conditions de travail employées pour la réalisation de ceux-ci, telles que la
puissance de pulvérisation, la pression totale et le flux d’argon ont été les mêmes que
pour la détection des modes de pulvérisation. Le temps de de dépôt a été fixé à 10
minutes. Pour ces tests, les couches ont été déposées sur des substrats de carbone-
vitreux, afin d’éviter le chevauchement des signaux RBS des constituants des films
minces déposées avec celui du substrat. Il est à noter que le température d’effusion
employée pour empoisonner les cibles a été de 230 °C.
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Figure 4.15.: Évolution des rapports I[Cu]/I[Ar], I[Ga]/I[Ar] et I[Se]/I[Ar] en fonc-
tion de la température appliquée à la cellule d’effusion. (a) Correspond à l’intensité
relative du cuivre, (b) à l’intensité relative du gallium et (c) à l’intensité relative
du sélénium. (d) Évolution de la tension d’autopolarisation de la cible de cuivre-
gallium (−V b3) en fonction de la température appliquée à la cellule d’effusion.
Les points de montée en température sont représentés par des carrés pleins et le
procédé inverse par de carrés vide.
Le Tableau 4.3 présente les résultats de composition élémentaire obtenus avant et
après l’empoisonnement des cibles et donc avant et après l’évaporation du sélénium.
Ces résultats montrent que la cible d’indium est bien empoisonnée après une pulvé-
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Table 4.3.: Résumé des résultats de composition élémentaire obtenus avant et après
le dépôt hybride de pulvérisation/évaporation.
Cible d’Indium Dépôt avant l’évaporation du Se Dépôt après l’évaporation du Se
% In 100 74
% Se 0 26
Cible de Cuivre Dépôt avant l’évaporation du Se Dépôt après l’évaporation du Se
% Cu 98,9 81
% Se 1,1 19
Cible de Cu-Ga Dépôt avant l’évaporation du Se Dépôt après l’évaporation du Se
% Cu 46 38
% Ga 54 56,4
% Se 0 5,4
risation avec T Se=230 °C. Le pourcentage de 26 % de sélénium indique la présence
d’un séléniure à sa surface et non celle d’un dépôt de sélénium. De la même fa-
çon, les mesures effectuées sur la couche de cuivre déposée après l’empoisonnement,
corroborent la formation d’un séléniure. Une composition élémentaire de 19 % de
sélénium peut être observée dans ce cas. Pour sa part, la couche de cuivre dépo-
sée avant l’empoisonnement présente 1 % de sélénium. La présence de cette faible
quantité de sélénium est attribuée aux dépôts et tests préliminaires effectués pour
la calibration de la cellule d’effusion, et indiquent que la cible de cuivre présente
toujours un léger empoisonnement. Finalement, les analyses sur la cible de cuivre-
gallium montrent que pour une cible propre, le rapport Ga/Cu est égal à 1,17, et
après l’évaporation de sélénium, ce rapport monte à 1,48, avec 5,4 % de sélénium.
Ceci indique une présence de gallium plus importante dans le dépôt et va dans le
sens d’ un empoisonnement préférentiel du cuivre. Ce résultat est en accord avec l’in-
tensité relative de cuivre, laquelle devient nulle à 210 °C, alors que celle de gallium
reste non nulle.
De ce fait, il peut être établi que toutes les cibles métalliques en régime de pulvéri-
sation de composé sont empoisonnées par un séléniure et non par la formation d’un
dépôt de sélénium. Il peut être aussi dit qu’il existe un empoisonnement préférentiel
du cuivre, qui réagit de façon plus importante avec le sélénium, dans le cas de la
cible de cuivre-gallium.
4.4.1.5. Influence de la température de la cellule d’effusion de sélénium sur
la cible de gallium-sélénium
De la même façon que pour les cibles métalliques, la cible binaire de gallium-sélénium
a été analysée par SEO pendant le procédé hybride de pulvérisation/évaporation,
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pour ainsi déterminer ses modes de fonctionnement. Pour cette analyse, la cible a été
pulvérisée à une puissance fixe de 86 W, pendant que la température de la cellule
d’effusion du sélénium a été augmentée graduellement entre 170 et 250 °C, pour
ensuite revenir à 170 °C. Dans ce cas, la température appliquée au substrat a été
de 400 °C. Il est à remarquer que cette nouvelle température de chauffage est celle
utilisée aux conditions standards dans cette thèse, pour pulvériser initialement la
cible de gallium-sélénium, lors des dépôts de CIGS en trois étapes (section 5.3). La
pression totale est restée à 7×10−3 mbar et le flux d’argon à 60 sccm.
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Figure 4.16.: Évolution des rapports I[Ga]/I[Ar] et I[Se]/I[Ar] en fonction de la
température appliquée à la cellule d’effusion. (a) Correspond à l’intensité relative
du gallium et (b) à l’intensité relative du sélénium. (c) Évolution de la tension
d’autopolarisation de la cible de gallium-sélénium (−V b4) en fonction de la tem-
pérature appliquée à la cellule d’effusion. Les points de montée en température
sont représentés par des carrés pleins et le procédé inverse par de carrés vide.
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Le fonctionnement de la cible de gallium-sélénium établi pendant le procédé hybride
de pulvérisation/évaporation est tracé sur la Figure 4.16. Celle-ci montre donc l’évo-
lution des intensités des raies de gallium et de sélénium, normalisées par leur raie
d’argon respective, de même que l’évolution de la tension d’autopolarisation de la
cible de cuivre (−Vb4), en fonction de la température appliquée à la cellule d’effusion
de sélénium (T Se).
La cible est en état élémentaire et pulvérisée de façon plus efficace quand T Se≤220
°C. Au delà de cette température, le intensité relative du gallium I[Ga]/I[Ar] di-
minue, pendant que l’intensité du sélénium I[Se]/[Ar] augmente. Cependant, à la
différence des études antérieures, I[Ga]/I[Ar] n’atteint pas le point zéro à la tempé-
rature maximale étudiée (250 °C). De la même façon, I[Se]/I[Ar] ne parvient pas à
se stabiliser, et le RPC ne s’établit pas. D’autre part, en analysant le comportement
de la tension d’autopolarisation, il peut être observé que celle-ci évolue à partir de
180 °C (Figure 4.16c). Cette évolution démontre la pulvérisation préférentielle du
sélénium qui compose la cible et donc le changement de composition en surface bien
avant de son empoisonnement (cf. Figure 4.4).
D’un autre côté, lors de la descente en température (carrés vides), l’intensité rela-
tive du gallium I[Ga]/I[Ar] revient presque à son état initial. Ce phénomène est plus
flagrant pour l’intensité relative du sélénium I[Se]/I[Ar], laquelle diminue fortement
pour les premiers points de température en descente, et après revient quasiment à
zéro pour les températures T Se inférieures à 200 °C. De son côté, la tension d’auto-
polarisation diminue légèrement, mais de façon constante. Celle-ci n’atteint pas son
état de départ.
Conclusion sur la pulvérisation individuelle des cibles métalliques
en condition réactive
Ainsi, de façon générale il peut être conclu que toutes les cibles présentent différents
modes de pulvérisation, qui sont directement reliés à la température appliquée à la
cellule d’effusion, et donc au flux total de sélénium. Ces modes de pulvérisation se
délimitent en fonction de l’état de cibles et indiquent si celles-ci se trouvent dans
un état élémentaire ou empoisonnés. Dans cette étude, les températures d’effusion
qu’ont délimité les modes de pulvérisation des cibles métalliques ont été le mêmes
pour les trois cibles, ce qui indique que celles-ci présentent des modes de pulvérisation
similaires. Il peut aussi être établi que chaque élément composant une cible binaire
réagit de façon individuelle aux perturbations établies dans le procédé et à montré
donc l’effet de l’empoisonnement préférentiel.
De la même façon, cette premier partie de l’étude du plasma en pulvérisation ca-
thodique réactive a permis de déduire qu’une fois le système atteint le RPC, les
cibles restent empoisonnées. Il a été donc démontré qu’il est nécessaire de bien pré-
pulvériser les cibles avant chaque dépôt, pour ainsi effectuer un désempoisonnement
effectif et retirer tout lé sélénium déposé à la surface des cibles métalliques.
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4.4.2. Co-pulvérisation des cibles métalliques : détection des
modes de pulvérisation et corrélation avec la composition
Comme il a été expliqué auparavant, l’objectif principal de cette thèse est de déposer
tous les éléments que forment l’absorbeur de CIGS à partir d’un seul procédé hy-
bride de co-pulvérisation/évaporation, c’est-à-dire, que l’analyse du comportement
individuel de chacune des cibles en condition réactive, doit être complétée pour une
analyse où toutes les cibles sont pulvérisées au même temps. En effet, la présence de
plusieurs espèces dans ce type de procédé peut modifier les régimes de pulvérisation
de chacune des cibles d’une façon considérable et donc modifier le procédé et la
nature des couches obtenues.
Ainsi, l’idée de cette dernière étude in-situ par SEO est de déterminer l’influence de
la température appliquée à la cellule d’effusion de sélénium lors de la pulvérisation en
simultanée de toutes les cibles. Pour cela, les cibles de cuivre, d’indium et de cuivre-
gallium ont été co-pulvérisées à une puissance fixe, pendant que la température de
la cellule d’effusion du sélénium a été augmentée graduellement entre 150 et 230 °C,
et après diminuée. Les mesures de SEO ont été effectuées avec un intervalle de 10±2
°C, pendant la montée et la descente en température. Les puissances employées pour
pulvériser les cibles ont été de 32, 85 et 42 W respectivement. La pression totale
a été fixée à 7,0 ×10−3 mbar avec un flux d’argon de 60 sccm. Il est important de
remarquer que pour cette étude de co-pulvérisation en condition réactive, lors de la
descente en température, la température d’effusion minimale obtenue a été de 180
°C, ceci est dû à la forte température employée pour chauffer le substrat (590 °C) et
la pulvérisation en simultanée des cibles. En effet, la forte température établie dans
l’ensemble du réacteur lors du dépôt hybride de co-pulvérisation évaporation, et la
proximité des sources et du porte-substrat avec la cellule d’effusion ne permet pas
à celle-ci de descendre plus en température.
4.4.2.1. Co-pulvérisation des cibles métalliques de cuivre, d’indium et de
cuivre-gallium
La Figure 4.17 présente les résultats de SEO obtenus dans le cas de la co-pulvérisation
des cibles métalliques, en mélange avec la vapeur de sélénium. Celle-ci montre donc
l’évolution de l’intensité relative des raies de cuivre, d’indium, de gallium et de
sélénium, en fonction de la température T Se.
Sur cette figure, il est possible d’observer que les courbes des intensités relatives
pendant la montée en température (carrés pleins), présentent de la même façon que
pour les cibles individuelles, une transition qui délimite trois formes de fonction-
nement. Quand la température T Se. 170 °C, les cibles sont en état élémentaire et
les intensités des espèces métalliques sont importantes (Figure 4.17a, Figure 4.17b et
Figure 4.17c) ; en même temps, l’intensité relative du sélénium est nulle (Figure 4.17d).
A l’opposé, quand la température T Se ≥ 210 °C, les intensités relatives des espèces
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Figure 4.17.: Évolution des rapports I[Cu]/I[Ar], I[In]/I[Ar], I[Ga]/I[Ar] et
I[Se]/I[Ar] en fonction de la température appliquée à la cellule d’effusion. (a) Cor-
respond à l’intensité relative du cuivre, (b) à l’intensité relative de l’indium, (c) à
l’intensité relative du gallium et (d) à l’intensité relative du sélénium. Les points
de montée en température sont représentés par des carrés pleins et le procédé
inverse par de carrés vide.
métalliques décroisent fortement, et l’intensité relative du sélénium augmente. Lors
de la descente en température (carrés vides), l’intensité relative des espèces métal-
liques reste quasi-nulle, et l’intensité I[Se]/I[Ar] diminue, mais reste élevée dans la
zone du régime de transition.
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Figure 4.18.: Évolution des tension d’autopolarisation des cibles métalliques, en
fonction de la température appliquée à la cellule d’effusion. (a) Correspond à
l’évolution de la tension de la cible de cuivre, (b) à l’évolution de la tension de
la cible d’indium et (c) à l’évolution de la tension de la cible de cuivre-gallium.
Les points de montée en température sont représentés par des carrés pleins et le
procédé inverse par de carrés vide.
La Figure 4.18 présente l’évolution des tensions d’autopolarisation de chacune des
cibles. Dans celle-ci, −V b1, −V b2 et −V b3 représentent respectivement les tensions
d’autopolarisation établies pour les cibles de cuivre, d’indium et de cuivre-gallium.
Le comportement pendant la montée en température (carrés pleins) de ces tensions
est similaire au comportement établi lors du procédé de pulvérisation individuelle.
Les tensions augmentent en permanence pour les températures T Se≤ 210 °C (lors
de la transition). Au delà de cette température les tensions d’autopolarisation des
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cibles de cuivre et d’indium se stabilisent, et la tension d’autopolarisation de la cible
de cuivre-gallium décroît. Par ailleurs, lors de descente en température, les valeurs
des tensions d’autopolarisation restent quasi-constantes.
Conclusion sur la co-pulvérisation des cibles métalliques en
condition réactive
Il peut alors être établi que lorsque les cibles métalliques sont co-pulvérisées, en
mélange avec la vapeur de sélénium, celles-ci s’empoisonnent pour des températures
d’effusion proches à 210 °C. Ainsi, il peut être conclu que la totalité du système
est en RPC à la même température T Se que pour les cibles individuelles. Il peut
être aussi déduit que quand la température d’effusion diminue, les cibles restent
empoisonnées. Cependant, il est à remarquer que les intensités relatives des espèces
métalliques ne deviennent jamais nulles. Ceci indique que lorsque les trois cibles sont
co-pulvérisées, leur empoisonnement est moins important que lorsque celles-ci sont
pulvérisées de façon individuelle.
4.4.2.2. Influence de la température de la cellule d’effusion de sélénium sur
sur la composition finale des absorbeurs
Des mesures de composition atomique par fluorescence de rayon-X ont également
été réalisées afin d’analyser l’influence de la température T Se sur la composition
finale des absorbeurs de CIGS. Pour cela, 4 dépôts ont été réalisés à différentes
températures (170, 190, 210 et 230 °C). Les valeurs des puissances de pulvérisation,
de la pression totale, du flux d’argon et de la température du porte-substrat, ont
été les mêmes que pour le cas précédent. Le temps de dépôt de chaque absorbeur a
été de 90 minutes, et les substrats employés ont été de Mo/verre.
Table 4.4.: Résultats de la composition atomique des absorbeurs de CIGS déposés
avec différentes températures d’effusion. Ces résultats ont été obtenus a partir
d’une analyse par fluorescence de rayon-X.
TSe (°C) Cu (%) In (%) Ga (%) Se (%) [Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga]))
170 23,58 12,86 8,35 55,20 1,11 0,39 1,27
190 27,54 8,67 7,82 55,97 1,67 0,47 1,45
210 29,84 7,01 6,59 56,56 2,20 0,48 1,60
230 38,00 0,41 3,25 58,33 10,48 0,89 2,39
Le Tableau 4.4 présente les résultats de composition atomique de chaque absorbeur,
ainsi que les différents rapports de composition obtenus en fonction de la tempéra-
ture T Se appliquée. Ce tableau montre que la composition en indium des absorbeurs
déposés avec une température T Se = 170, 190 et 210 diminue lorsque la tempéra-
ture d’effusion augmente. Pour sa part, les compositions en cuivre, en gallium et
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en sélénium restent presque constantes pour ces trois dépôts. Ceci indique l’empoi-
sonnement partiel de la cible d’indium autour de ces températures et démontre que
le rendement de pulvérisation de l’indium provenant d’un composé d’In2Se3, formé
lors du RPC, est moins importante que le rendement de pulvérisation de l’indium
provenant d’une cible pure. Les simulations SRIM effectuées pour estimer ces va-
leurs indiquent que le rendement de pulvérisation d’une cible pure d’indium est de
0,70 atomes/ion, alors que celui de l’indium provenant d’une cible empoisonnée est
de 0,25 atomes/ion (0,42 atomes/ion pour le Se). Il est à noter que ces valeurs sont
calculées en utilisant une énergie fixe de 100 eV.
Par ailleurs, lors du passage entre 210 et 230 °C, la composition en indium et en
gallium deviennent très fiables, ce qui provoque l’augmentation du cuivre et du sélé-
nium. Ceci indique une présence plus importante de cuivre lors du RPC. Les calcules
de rendement de pulvérisation effectués pour analyser ce comportement corroborent
qu’une cible de cuivre pure produit 0,65 atomes/ion (à 100 eV) et un cible composé
de Cu2Se produit 0,38 atomes/ion. Ainsi, il peut être établi que lors du RPC, la
différence entre les rendements de pulvérisation de la cible de cuivre est beaucoup
moins importante que celle-ci produit pour la cible d’indium. Dans ce cas, pour un
énergie de 100 eV, la différence pour la cible de cuivre est de 0,27 atomes/ion, tandis
que celle de la cible d’indium est de 0,45 atomes/ion. D’autre part, pour une cible
de cuivre-gallium pure, un rendement de 0,29 atomes/ion et un rendement de 0,34
atomes /ion peuvent être retrouvés pour le cuivre et pour le gallium respectivement ;
alors que pour une cible empoisonné, les valeurs du rendement de pulvérisation sont
de 0,10 atomes/ion pour le cuivre et de 0,15 atomes/ion pour le gallium. Ce qui
corrobore empoissonnement préférentiel du cuivre pour cette cible.
Les valeurs des rapport de composition montrent ainsi que les teneurs en cuivre, en
gallium et sélénium augmentent légèrement, lorsque la température T Se appliquée
pour déposer les absorbeurs de CIGS varie entre 170 et 210 °C. Ceci est unique-
ment est lié à la diminution de la composition en indium. En revanche, lors que
l’absorbeur est déposé avec une température T Se = 230 °C, les teneurs en cuivre, et
gallium et en sélénium augmentent fortement, car le concentration en indium et en
gallium décroisent pour devenir quasi nulles. La Figure 4.19 montre l’influence de la
température T Se sur la composition des absorbeurs, et met en évidence le variation
abrupte de composition, à la limite entre la zone de transition et le RPC.
La Figure 4.20 présente l’évolution des rapports de composition y = [Cu]/([In]+[Ga])
et x = [Ga]/([In]+[Ga]) en fonction des rapports (Y ∗) et (X∗) (cf. Équation 4.11 et
Équation 4.12), de même que l’évolution du rapport s = [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga]))
en fonction du rapport (S∗) (Équation 4.17).
S∗ = (I[2Se]/I[Ar])/((I[Cu]/I[Ar]) + 3((I[In]/I[Ar]) + (I[Ga]/I[Ar])) (4.17)
Cette figure montre que pour la corrélation entre le teneur en sélénium et le rapport
(S∗) (Figure 4.20a), il se produit une relation linaire. Cette évolution est due au fait
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Figure 4.19.: Évolution de la composition atomique des absorbeurs de CIGS en
fonction de la température appliquée à la cellule d’effusion. (a) Correspond à la
teneur en cuivre, (b) à la teneur en gallium et (c) à la teneur en sélénium.
que cette espèce est justement le gaz réactif employé pour produire les absorbeurs.
Toutefois, pour les rapports y et x (Figure 4.20b et Figure 4.20c), il existent deux
zones qui correspondent à la transition vers le RPC. Ainsi, pour les températures
T Se ≤ 210 °C, il peut être observé que la corrélation entre la composition atomique
et les espèces détectées par SEO est très bonne. La rapport x varie peu dans le film,
comme pour le rapport (X∗). De son côté, le rapport y augmente linéairement avec
(Y ∗). Par contre, lorsque T Se = 230 °C, il se présente une rupture de pente, qui est
lié à un changement important du comportement du plasma (densité et température
électronique importants) lors du passage en RPC [92].
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Figure 4.20.: Évolution des rapports de l’intensité relative des espèces présentes
dans le plasma, en fonction de la composition atomique des absorbeurs de CIGS
déposés avec différentes températures T Se. (a) Correspond au rapport (S∗) en
fonction de s, (b) au rapport (Y ∗) en fonction de y et (c) au rapport (X∗) en
fonction de x.
101
Chapitre 4 Analyse in-situ du plasma par spectroscopie d’émission optique
Conclusion sur l’influence de la température de la cellule
d’effusion de sélénium sur sur la composition finale des
absorbeurs
Dans cette partie, il a été démontré que l’empoisonnement des cibles à bien un effet
direct sur la composition finale des absorbeurs. Cet effet est plus importante lorsque
la température T Se > 210°C, c’est-à-dire, quand le système bascule en RPC. Ainsi,
il peut être établi que les modes de pulvérisation et les empoisonnements détectés
à l’aide de la SEO peuvent être bien corrélés avec le produit final déposé. De la
même manière, il peut être établi que l’augmentation de la température appliquée
à la cellule d’effusion est directement liée à la composition des absorbeurs et donc à
la morphologie et aux propriétés de ceux-ci.
4.5. Conclusion
Dans ce chapitre, la phase plasma a été étudiée à l’aide de la spectroscopie d’émission
optique, afin d’établir des corrélations entre la composition des couches déposées et
les espèces présentes dans le plasma. Dans un premier temps, l’analyse du plasma
sans la présence de sélénium a été réalisé pendant la pulvérisation de chaque cible et
pendant la co-pulvérisation de celles-ci. L’influence de la puissance de pulvérisation
appliquée à chaque cible et celle de la pression de travail, sur le rendement de
pulvérisation ont été étudiées. Ceci a permis de mettre en évidence l’augmentation
du rendement de pulvérisation et de la vitesse de croissance, avec celle de la puissance
de pulvérisation. D’autre part, cette première étude a permis d’établir des courbes
d’étalonnage et de suivi in-situ de la composition et l’homogénéité de l’épaisseur
des couches minces déposées, à partir des raies d’émission obtenues par SEO et des
analyses XRF des dépôts.
Dans un deuxième temps, des analyses en condition réactive, en utilisant la vapeur
de sélénium ont été réalisées. Celles-ci ont également été effectuées pour chaque
cible et en co-pulvérisation. Ces analyses ont permis de déterminer l’existence de
différentes modes de pulvérisation, directement reliés à la température appliquée à
la cellule d’effusion, et donc au flux total de sélénium. Ainsi, les températures d’ef-
fusion délimitant ces modes ont pue être établies. La même gamme des valeurs de
température a été retenue pour toutes les cibles. Cela suggère qu’elles présentent des
modes de pulvérisation similaires. Cette étude a permis aussi d’établir que chaque
élément composant une cible binaire réagissait de façon indépendante aux pertur-
bations établies dans le procédé, et a mis en évidence un effet d’empoisonnement
préférentiel. Finalement, ces analyses ont mis en lumière les relations entre empoi-
sonnement des cibles et composition des couches de CIGS.
La température appliquée à la cellule d’effusion étant directement liée à la composi-
tion des absorbeurs, à leur morphologie et à leurs propriétés, son contrôle est crucial
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pour assurer le bon déroulement du procédé. La spectroscopie d’émission optique de
part de sa simplicité de mise en ouvre, constitue un outils d’analyse de premier choix




5. Synthèse des absorbeurs de
Cu(In,Ga)Se2 par le procédé
hybride
Introduction
Les études réalisées dans le chapitre précédent ont permis d’identifier une pression
totale et une gamme des puissances de pulvérisation à respecter pour chacune des
cibles. Ces analyses ont également permis de distinguer l’intervalle de températures
d’effusion propice pour empêcher l’empoisonnement des cibles, et donc le plus adapte
au procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation développé. Cependant, il est
primordial de déterminer la valeur précise de la température d’effusion permettant de
fabriquer des absorbeurs de CIGS de bonne qualité. Cette température a un impact
direct sur la morphologie et les propriétés finales des absorbeurs et l’analyse de
celle-ci peut aider à mieux comprendre la formation du Cu(In,Ga)Se2. Pour assurer
la faisabilité et la répétabilité des différents procédés il est impératif d’optimiser la
valeur de cette température et le temps de sélénisation avant le dépôt des espèces
métalliques.
Par ailleurs, il est aussi indispensable d’analyser la séquence avec laquelle les dif-
férents éléments composant le CIGS sont déposés, afin de comprendre le différents
mécanismes de recristallisation, de diffusion, ainsi que l’influence de la composition
finale sur les propriétés morphologiques et structurales des absorbeurs.
L’objectif de ce chapitre est donc de synthétiser différents absorbeurs de CIGS à
partir du procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation. Dans un premier temps,
il sera étudié l’influence de la température appliquée à la cellule d’effusion de sé-
lénium, ainsi que l’influence du temps de sélénisation avant le dépôt des espèces
métalliques. Ensuite, des absorbeurs de CIGS seront déposés en une étape pour
analyser l’influence de la composition sur leurs propriétés morphologiques et struc-
turales. Finalement, l’adaptabilité d’un procédé en 3 étapes, inspiré du procédé de
co-évaporation, sera étudiée. Pour cela, chaque étape comprenant ce procédé sera
analysée. L’influence de la température de dépôt, ainsi que celle de la puissance de
pulvérisation seront traitées. L’influence de la composition des absorbeurs effectués
à partir de cette séquence de dépôt sera aussi analysée.
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5.1. Étude préliminaire et adaptation des procédés
Cette première partie de l’étude de la synthèse de CIGS a pour objectif d’établir un
procédé de référence, qui sera utilisé pour déposer l’ensemble des absorbeurs étudiés
au cours de ce travail. Ces analyses préliminaires servent de point de départ pour
pouvoir parvenir aux objectifs définis au début de cette étude.
5.1.1. Influence de la température appliquée à la cellule
d’effusion de sélénium
Différents tests ont été réalisés pour analyser l’influence de la température d’ef-
fusion T Se sur la morphologie et la structure finale des absorbeurs. Pour cela, 5
dépôts hybrides de co-pulvérisation/évaporation ont été effectués. Les températures
T Se employées pour la réalisation de ceux-ci ont été de 170, 180, 190, 200 et 210
°C. Les valeurs de la pression totale, du flux d’argon et de la température de dé-
pôt ou de porte-substrat, ont été les mêmes que pour la détection collective des
modes de pulvérisation (cf. sous-section 4.4.2). Le temps de dépôt de chaque absor-
beur à été fixé à 150 minutes, et les substrats employés ont été ceux définis dans
la section 3.3. D’autre part, pour analyser plus précisément l’effet de cette tempé-
rature d’effusion sur la morphologie, les valeurs des puissances de pulvérisation ont
été adaptées, pour obtenir des valeurs de composition proches. En effet, la morpho-
logie et la taille des grains des absorbeurs de CIGS sont fortement influencés par le
taux de cuivre [93, 94], et notamment pour le passage entre la sous-stœchiométrique
([Cu]/([In]+[Ga]) < 1) et la sur-stœchiométrie en cuivre ([Cu]/([In]+[Ga]) > 1)
[95, 96]. De la même façon, la morphologie de ce type d’absorbeur est dépendant
de la composition en gallium. La taille des grains diminue quand le taux de gallium
augmente [97, 98]. Ainsi, les absorbeurs analysés dans cette première étude pré-
sentent des taux de cuivre compris entre 0,64 et 0,88 et des taux de gallium compris
entre 0,22 et 0,46. Le Tableau 5.1 présente les différentes compositions obtenues en
fonction de la température appliquée à la cellule d’effusion, ainsi que les valeurs de
puissance de pulvérisation employées pour la réalisation de ceux-ci.
Table 5.1.: Composition atomique des couches déposées avec différentes tempéra-
tures d’effusion (T Se). Les résultats de composition atomique obtenus par XRF
représentent la moyenne de 16 points de mesure sur une surface de 5×2,5 cm2.
TSe(°C) PCu/CuGa (W) P In (W) [Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga]))
170 20/42 85 0,72 ± 0,02 0,46 ± 0,01 1,17 ± 0,02
180 25/42 85 0,88 ± 0,01 0,23 ± 0,00 1,11 ± 0,01
190 22/45 85 0,65 ± 0,02 0,42 ± 0,01 1,14 ± 0,02
200 26/42 85 0,85 ± 0,02 0,22 ± 0,00 1,39 ± 0,03
210 20/42 85 0,64 ± 0,04 0,24 ± 0,01 1,32 ± 0,06
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La Figure 5.1 présente les images MEB de surface et en section de chacun de ces
absorbeurs déposés avec une température T Se différente. Ces micrographies révèlent
que les absorbeurs déposés avec une température T Se ≤ 190 °C, ont de grains colon-
naires et présentent une morphologie dense et homogène. En revanche, les absorbeurs
déposés avec des températures T Se ≥ 200 °C, et donc proches des températures de
RPC, présentent une morphologie différente, avec des larges colonnes.
1000 nm
TSe = 170 °C TSe = 190 °CTSe = 180 °C
(a)
(b)
TSe = 210 °CTSe = 200 °C
1000 nm
Figure 5.1.: Micrographies MEB de surface et en section de chacune des couches
déposées avec une température T Se différente.
La Figure 5.2 présente les résultats obtenus après avoir réalisé une analyse par dif-
fraction de rayons X (DRX) sur chaque absorbeur (cf. Appendice A pour plus de
détails sur les conditions expérimentales).
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Figure 5.2.: Diffractogrammes de rayons-X de chaque couche déposée avec une
température T Sub différente. La position du pic de Mo a été indexé selon la fiche
ICDD 00-001-1207 [99] et les positions des pics de CIGS ont été indexés selon la
fiche ICDD 00-035-1102 [100].
Sur celle-ci, les différents pics correspondants aux orientations préférentielles du
CIGS peuvent être identifiés. Un pic positionné entre 2θ = 26,6 et 27,17 °, attribué
au plan (112) ; un doublet entre 2θ = 44,37 et 45,06 °, qui correspond aux plans
(220),(204) ; et un doublet entre 2θ = 52,45 et 53,51 °, qui correspond aux plans
(312),(116) [101, 100]. La position précise de ces pics, ainsi que le composé cor-
respondant à chacune de ces positions seront présentés dans la section 5.3. Cette
position dépend de la loi de Vegard et donc des paramètres de maille a et c mo-
difiés par la quantité de gallium [17, 18]. Le pic situé à 2θ = 40,06 correspond au
plan (110) du Mo [99]. La Figure 5.3 présente l’évolution de l’intensité relative des
plans prédominants, en fonction de la température d’effusion. Cette intensité re-
lative correspond au rapport entre l’intensité du pic du plan analysé et la somme
totale des intensités des pics prédominants ((112), (220),(204) et (312),(316)). Ainsi,
il peut être observé que l’intensité relative du pic correspondant au plan (112) aug-
mente lorsque la température T Se évolue entre 170 et 200 °C. De son côté, l’intensité
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relative correspondant aux plans (220),(204) décroit lors de cette évolution. En re-
vanche, lorsque T Se ≥ 200 °C, l’intensité relative du pic correspondant au plan
prédominante devient moins importante, pendant que l’intensité relative des plans
(220),(204) augmente.
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Figure 5.3.: Évolution de l’intensité relative des plans prédominants, en fonction de
la température d’effusion. L’intensité relative corresponde au rapport entre l’inten-
sité du pic du plan analysé et la somme totale des intensités des pics prédominants.
Dans ce cas le plans prédominants sont : ((112), (220),(204) et (312),(316)).
Analyse et discussion
Ces analyses, montrent que les températures d’effusion employées ont un effet ma-
jeur sur la morphologie et à la structure finale des absorbeurs. L’augmentation de
la température T Se modifie drastiquement la formation du composé Cu(In,Ga)Se2
et génère des absorbeurs morphologiquement différents. Ces résultats peuvent être
comparés à ceux obtenus par Park et al. [52] et par Kim et al.[102], où l’effet du
flux de sélénium et donc de la température d’effusion a été analysé et corrélé aux
propriétés structurales et morphologiques de différentes couches de CIGS déposées
par un procédé hybride. Les auteurs de ces travaux de recherche ont constaté que
la rugosité des absorbeurs devenait plus importante quand le flux de sélénium aug-
mentait. Ceux-ci ont conclu que cet effet était dû essentiellement à la formation d’un
composé volatile qui s’évaporait et réduisait ainsi la formation de la couche de CIGS.
Ces auteurs ont démontré aussi que lorsque le CIGS était déposé avec un faible flux
de sélénium, il existait des phases métalliques binaires de Cu9Ga4 et de Cu16In9 mé-
langés avec la structure chalcopyrite. De la même façon, les résultats de ces travaux
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ont montré que l’orientation du plan (112) du CIGS devenait prédominante quand
le flux de sélénium augmentait.
Dans le cas de cette étude, il peut être établi que la variation de la morphologie
des absorbeurs n’est pas principalement due à la formation d’un composé volatile,
mais à l’empoisonnement des cibles. En effet, le fait d’utiliser des températures d’ef-
fusion proches de celles employées pour faire basculer le système en RPC, entraîne
des modifications de surface assez importantes sur les cibles, et génère un régime
de pulvérisation de composé, qui peut avoir des taux de pulvérisation différents. De
ce fait, les températures d’effusion les plus adaptées au procédé, sont les tempéra-
tures T Se comprises entre 170 °C et 190 °C. Ainsi, en s’appuyant sur la cristallinité
obtenue, il peut être défini que la température adéquate pour fabriquer des absor-
beurs de CIGS de bonne qualité morphologique, à partir du procédé hybride de
co-pulvérisation/évaporation développé est de 190 °C.
Il est important de remarquer que cette température d’effusion est également fonc-
tion de la pression totale, de la température du substrat et du chauffage générale de
l’enceinte. Il est donc nécessaire de bien contrôler et maîtriser ces paramètres pour
pouvoir conserver l’idéalité de cette température. Ainsi, pour les différentes études
de la synthèse des absorbeurs de CIGS décrites dans les paragraphes suivants, les
valeurs de ces paramètres seront fixes.
5.1.2. Influence du temps de sélénisation avant le dépôt des
espèces métalliques
Plusieurs travaux de recherche ont démontré que la formation d’une fine couche de
MoSe2 à l’interface entre le CIGS et le Mo, servait de contact ohmique et remplaçait
le contact Schottky d’une interface pure de CIGS/Mo [103, 104, 105]. Cette couche de
MoSe2 a un effet positif sur les performances optoélectroniques des cellules solaires
[106], et même si le rôle de l’orientation de celle-ci n’est pas totalement clair, il
semblerait qu’elle puisse modifier les propriétés du contact, grâce à sa structure en
feuillet [107]. Récemment il a été démontré que l’orientation du MoSe2 avec son
axe c parallèle à la surface, pouvait réduire les barrières secondaires, pour améliorer
le transport électrique au contact arrière [108]. De plus, des études comme celles
réalisées par Nishiwaki et al. [109] ont montré que la nature et donc l’orientation
préférentielle du MoSe2 dépendaient des éléments métalliques déposés. Ces auteurs
ont démontré ainsi que lorsque le sélénium est déposé directement sur un substrat de
Mo, il peut se former une fine couche de MoSe2, avec son axe c positionné de façon
perpendiculaire à la surface. Ceux-ci ont constaté aussi que lorsque le sélénium est
déposé avec des éléments métalliques tels que l’indium et le gallium, l’orientation
préférentielle du MoSe2 évoluait, et son axe c se positionnait parallèlement à la
surface. De ce fait, il est possible d’établir que la nature de cette couche de MoSe2
est aussi influencée par la quantité de sélénium déposé avant les espèces métalliques,
c’est-à-dire, par une étape de pré-sélénisation.
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Différents dépôts ont été réalisés pour analyser l’influence de l’étape de pré-sélénisation
sur la formation du MoSe2. Pour cela, deux dépôts hybrides de co-pulvérisation /éva-
poration avec deux temps de pré-sélénisation différents ont été effectués (10 et 30
minutes). La température T Se avec laquelle ceux-ci ont été effectués a été de 190
°C, pendant que les puissances de pulvérisation des cibles de cuivre, d’indium et de
cuivre-gallium ont été de 25, 85 et 45 W respectivement. La pression totale a été de
7,0×10−3 mbar , le flux d’argon de 60 sccm, la température du substrat de 550 °C
et le temps de dépôt hybride a été de 150 minutes.
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Figure 5.4.: Évolution du signal Raman des différentes couches de Mo/MoSe2.
(a) Correspond au spectre Raman de la couche déposée avec un temps de pré-
sélénisation de 30 minutes et (b) à celui de la couche déposée avec un temps de
pré-sélénisation de 10 minutes.
Dans ce cas, pour bien étudier l’interface entre le CIGS et le Mo, une fois l’absor-
beur déposé, celui-ci a été enlevé mécaniquement du substrat de Mo/verre par un
procédé de «lift-off» (cf. Fleutot et al. [110] pour plus de détails). La Figure 5.4
présente ainsi les résultats des analyses de spectroscopie Raman effectuées sur les
couches de Mo/MoSe2 (cf. Appendice A pour plus de détails sur les conditions ex-
périmentales). Ces analyses montrent différents pics qui peuvent être attribués aux
modes vibrationnels du MoSe2 [111, 112, 113]. Le mode E1g, qui est situé à 168,89
cm−1, présente une intensité normalisée plus importante lorsque la pré-sélénisation
a été de 30 minutes. Ces analyses corroborent l’existence du MoSe2 et montrent que
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les température T Se = 190 °C et T Sub = 590 °C sont suffisantes pour former un tel
contact ohmique.
Des analyses par DRX en incidence rasante ont été réalisées afin d’étudier l’orienta-
tion cristalline de la phase hexagonal du MoSe2 ici formée. La Figure 5.5 présente les
résultats de ces analyses et met en évidence l’influence du temps de pré-sélénisation
sur l’orientation préférentielle. Lorsque le temps du pré-dépôt de sélénium est égal
à 10 minutes, seul le pic correspondant au plan (100) peut être identifié. Quand le
temps de pré-dépôt de sélénium est égal à 30 minutes, deux pics additionnels cor-
respondants aux plans (103) et (110) apparaissent, tandis que le pic du plan (100)
augmente fortement.
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Figure 5.5.: Diffractogrammes de rayons-X des différentes couches de Mo/MoSe2.
(a) Correspond au diffractogramme de la couche déposée avec un temps de pré-
sélénisation de 30 minutes et (b) à celui de la couche déposée avec un temps de
pré-sélénisation de 10 minutes. La position des pic de MoSe2 a été indexé selon la
fiche ICDD 00-020-0757 [114].
Des analyses par MEB ont été réalisées pour observer l’influence de l’étape de pré-
dépôt de sélénium sur le contact arrière du CIGS. La Figure 5.6 présente les micro-
graphies de surface obtenues lors des deux dépôts. Sur celle-ci, il peut être observé
que la face arrière de l’absorbeur réalisé avec une pré-sélénisation de 10 minutes
présente des craquelures (Figure 5.6a), tandis que celle de l’absorbeur réalisé avec
une pré-sélénisation de 30 minutes présente une surface arrière complètement lisse.
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Figure 5.6.: Micrographies MEB de surface des couches de CIGS déposées avec un
temps de pré-sélénisation différente. (a) Correspond à la face arrière de la couche
de CIGS déposée avec un temps de pré-sélénisation de 10 et (b) à la face arrière
de la couche déposée avec un temps de pré-sélénisation de 30 minutes.
Analyse et discussion
Les résultats présentés dans la Figure 5.4 et la Figure 5.5 montrent que même si
la couche de MoSe2 se forme en fonction de la composition de l’absorbeur, celle-
ci dépend aussi de la quantité de sélénium pré-évaporé. Cette étude montre ainsi
l’influence du temps de sélénisation avant le dépôt des espèces métalliques. Celle-ci
à permis de démontrer l’effet bénéfique d’une longue étape de pré-sélénisation (∼30
minutes), qui modifie l’orientation préférentielle de la couche de MoSe2 et réduit
les imperfections de la face arrière de la couche absorbante. Cette modification de
surface pourrait donc améliorer les performances photovoltaïques finales des cellules.
En particulier, l’adaptation de cette étape de pré-sélénisation peut servir à réduire
les pertes causes par des résistances séries et ainsi augmenter le facteur de forme des
dispositifs [115, 116].
Conclusion sur l’étude préliminaire et l’adaptation des procédés
Les études décrites dans les paragraphes précédents ont servi à établir un procédé
de référence pour assurer la faisabilité et la répétabilité des différents dépôts. D’un
part, l’influence de la température d’effusion T Se sur les propriétés morphologiques et
structurales des différentes couches a été analysée. Il a été démontré que l’orientation
du plan (112) devient prédominante quand la température d’effusion augmente (hors
RPC). De plus, lorsque les dépôts sont réalisés avec des températures T Se ≥ 200
°C, et donc en RPC, des modifications de surface assez importantes sur les cibles
se produisent et le taux de pulvérisation deviennent différents. Celles-ci provoquent
une réduction du rendement de pulvérisation et donc une couche peu homogène. De
cette façon, la valeur de température la plus adaptée pour évaporer le sélénium et
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ainsi former des absorbeurs de CIGS de bonne qualité morphologique, sans pour
autant empoisonner les cibles employées pour le dépôt des espèces métalliques a été
déterminée. Cette température T Se a été fixée à 190 °C.
D’autre part, l’analyse du temps de sélénisation avant le dépôt des espèces métal-
liques à mis en évidence que l’interface entre le CIGS et le Mo peut être modifiée.
La formation de la couche de MoSe2, qui sert de contact ohmique est modifiée par
la température de pré-sélénisation. Ce temps de sélénisation doit donc être adapté
pour réduire les imperfections à l’interface arrière et de cette façon augmenter les
possibilités d’obtenir des meilleures performances photovoltaïques.
Finalement, une température d’effusion de 190 °C et un temps de pré-sélénisation
> 10 minutes seront gardés comme paramètres standards pour les différentes dépôts
des absorbeurs de CIGS réalisés dans cette étude. La pression de travail restera
fixe à 7,0×10−3 mbar et le flux d’argon à 60 sccm. Par contre, les puissances de
pulvérisation seront variées en fonction de la composition souhaitée.
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5.2. Synthèse des absorbeurs Cu(In,Ga)Se2 en une
étape
L’idée générale de cette étude de la synthèse de CIGS en une étape est d’analyser
l’influence de la composition des absorbeurs sur les propriétés morphologiques et
structurales de ceux-ci. Les absorbeurs étudiés sont donc réalisés dans les conditions









































Figure 5.7.: Séquence de dépôt des absorbeurs de CIGS déposés en une étape à
partir du procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation.
5.2.1. Influence de la teneur en cuivre des absorbeurs de
Cu(In,Ga)Se2
Dans cette section, l’influence de la teneur en cuivre (y) sur la cristallisation, et
donc sur les propriétés morphologiques et structurales des couches de CIGS est étu-
diée. Pour cela, 5 dépôts ont été effectués en ajustant les puissances de pulvérisation
pour pouvoir obtenir différentes compositions en cuivre, mais des teneurs en gal-
lium constantes. Le Tableau 5.2 présente les différentes compositions obtenues par
XRF, ainsi que les valeurs de puissance employées pour atteindre ces compositions.
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L’épaisseur moyenne des absorbeurs a été de 2,5 µm et le temps de dépôt hybride a
été de 150 minutes.
Table 5.2.: Composition atomique des absorbeurs de CIGS déposés avec différentes
teneurs en cuivre. Les résultats de composition atomique obtenus par XRF repré-
sentent la moyenne de 16 points de mesure sur une surface de 5×2,5 cm2.
TSub (°C) PCu/CuGa (W) P In (W) [Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga]))
190 22/45 85 0,65 ± 0,02 0,42 ± 0,01 1,14 ± 0,02
190 25/42 85 0,68 ± 0,02 0,38 ± 0,02 1,12 ± 0,02
190 25/45 85 0,79 ± 0,01 0,42 ± 0,01 1,17 ± 0,01
190 30/42 85 0,93 ± 0,01 0,40 ± 0,00 1,19 ± 0,01
190 32/42 85 1,01 ± 0,02 0,44 ± 0,00 1,26 ± 0,01
La Figure 5.8 présente les images MEB en section de chaque absorbeur réalisé pour
cette étude. Sur celle-ci, trois types de morphologie peuvent être observées. Des
petits grains peuvent être retrouvés dans le cas de l’absorbeur déposé avec le taux
de cuivre le plus faible (y = 0,65), tandis que des grains plus larges avec une hauteur
correspondant presque à l’épaisseur des couches peuvent être observés dans les cas
des absorbeurs déposés avec des teneurs y comprises entre 0,68 et 0,93. D’autre part,
des grains colonnaires avec une largeur moins importante se forment lorsque que le
taux de cuivre y > 1.
[Cu]/([In]+[Ga]) = 0,65 [Cu]/([In]+[Ga]) = 0,68 [Cu]/([In]+[Ga]) = 0,79
[Cu]/([In]+[Ga]) = 0,93 [Cu]/([In]+[Ga]) = 1,02
1000 nm
Figure 5.8.: Micrographies MEB de surface des absorbeurs de CIGS déposés avec
différentes teneurs en cuivre.
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Ainsi, l’ajout de cuivre dans une couche de CIGS se caractérise morphologiquement
par un changement soudain de taille de grains. La taille des grains relativement
réduite dans le cas de l’absorbeur riche en cuivre, suggère que les joints de grains de
celui-ci ne sont pas très mobiles pendant la croissance, et que cette croissance est
dominée par la diffusion de surface.
























































 [ C u ] / ( [ I n ] + [ G a ] )  =  1 , 0 2
 [ C u ] / ( [ I n ] + [ G a ] )  =  0 , 7 9
[ C u ] / ( [ I n ] + [ G a ] )  =  0 , 6 8
[ C u ] / ( [ I n ] + [ G a ] )  =  0 , 6 5
 [ C u ] / ( [ I n ] + [ G a ] )  =  0 , 9 3
Figure 5.9.: Diffractogrammes de rayons-X des absorbeurs de CIGS déposés avec
différentes teneurs en cuivre. La position du pic de Mo a été indexé selon la fiche
ICDD 00-001-1207 [99] et les positions des pics de CIGS ont été indexés selon la
fiche ICDD 00-035-1102 [100].
Cette transition morphologique peut s’accompagner par des changements cristal-
lographiques. Des analyses par DRX ont été réalisées afin d’étudier l’influence de
la teneur en cuivre sur la cristallinité des absorbeurs. La Figure 5.9 présente les
diffractogrammes obtenus à partir de ces analyses et montre que tous les absor-
beurs déposés présentent une orientation préférentielle selon le plan (112). Pour
analyser l’évolution de la cristallinité de ces absorbeurs, la largueur à mi-hauteur
ou FWHM (Full Width Half Maximum) des pics correspondant au plan (112) a
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été calculée. Celle-ci est inversement proportionnelle à la taille des cristallites. Les
diffractogrammes obtenus ont été traités avec une normalisation et une correction
de ligne de base. De plus, un traitement numérique consistant en une déconvolution
par des fonctions Gaussiennes a été effectué. Le calcul de ce paramètre montre ainsi
que la cristallinité des absorbeurs devient plus importante quand le taux de cuivre
augmente. Les valeurs de largueur à mi-hauteur des absorbeurs déposés avec des
teneurs y comprises entre 0,68 et 0,93 sont très proches (0,130, 0,131 et 0,125), mais
diminue (0,086) dans le cas de l’absorbeur le plus riche en cuivre.
Par ailleurs, l’évolution de l’intensité relative des plans prédominants a été tracée en
fonction de la teneur en cuivre, afin d’étudier son effet sur l’orientation préférentielle.
Sur la Figure 5.10, l’intensité relative du pic correspondant au plan (112) diminue
lors du passage entre 0,65 et 0,79. Alors que l’intensité du pic correspondant aux
plans (220),(204) augmente. Cet effet s’inverse quand y > 0,80. Ici, l’intensité relative
du pic correspondant au plan (112) augmente avec la teneur en cuivre, tandis que
l’intensité relative du pic correspondant aux plans (220),(204) diminue.
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Figure 5.10.: Évolution de l’intensité relative des plans prédominants, en fonction
de la teneur en cuivre. L’intensité relative corresponde au rapport entre l’intensité
du pic du plan analysé et la somme totale des intensités des pics prédominants.
Dans ce cas le plans prédominants sont : ((112), (220),(204) et (312),(316)).
Cette analyse effectuée par DRX démontre que la cristallinité et l’orientation préfé-
rentielle des plans prédominants sont fonction du taux de cuivre. Toutefois, celle-ci
ne permet pas de mettre en évidence la présence ou non des phases déficitaires en
cuivre (OVC). Le composé CuIn3Se5 se différencie généralement du Cu(In,Ga)Se2
par 3 pics situés à 2θ = 21,8°, 38,1° et 50 ° [117]. Cependant, étant donné les caracté-
ristiques structurales très proches entre ces deux composées, les pics correspondants
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aux plans prédominants de ceux-ci se chevauchent. Pour cette raison, des analyses
par spectroscopie Raman ont été réalisées pour pouvoir caractériser de façon plus
détaillée les différentes couches réalisées. Cette technique d’analyse met en jeu des
fréquences de vibration différentes pour les composées CuIn3Se5 et Cu(In,Ga)Se2.
De cette façon, sous l’excitation lumineuse adoptée (532 nm), il est possible de
distinguer ces deux phases.
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Figure 5.11.: Évolution du signal Raman des absorbeurs de CIGS déposés avec
différentes teneurs en cuivre.
La Figure 5.11 présente les résultats des analyses de spectroscopie Raman effectuées
sur chaque absorbeur. Un pic situé à 178 cm−1, correspondant au mode dominant du
CIGS (mode A1) ; ainsi que deux pics situés entre 210 et 260 cm−1, qui peuvent être
attribués aux modes secondaires du CIGS (modes B2, E) [118, 21, 119, 120], sont
présents sur tous les spectres. De plus, un pic situé à 153 cm −1, associé à la phase
OVC [19, 21, 121], peut être observé dans le cas des absorbeurs pauvres en cuivre
(y ≤ 1). En réalisant un traitement numérique par des fonctions Lorentziennes, le
FWHM du pic A1 peut être corrélé à la teneur en cuivre. De la même façon que
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pour les analyses effectuées par DRX, le FWHM diminue, lorsque le taux de cuivre
augmente. De plus, la Figure 5.12 montre que le rapport entre l’intensité du pic
associé à la phase OVC et l’intensité du mode dominant A1 décroit lorsque la teneur
en cuivre augmente.
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Figure 5.12.: Évolution du rapport entre l’intensité du mode dominant du CIGS
(A1) et l’intensité du pic associé à la phase OVC.
De plus, la positon du pic dominant de CIGS est liée à la teneur en gallium du
matériau. La position de celui-ci augmente linéairement avec la concentration en
gallium à partir du pic CuInSe2 (174 cm−1) jusqu’au pic du CuGaSe2 (184 cm−1)
[122, 120]. Ainsi, il est possible d’établir qu’un décalage de 1 cm−1 sur le déplacement
Raman est équivalent à une augmentation du taux de gallium de 10 %. Le mode
dominant des absorbeurs réalisés est situé à 188 cm−1, ce qui correspond à un taux
de gallium d’environ 0,4. Ceci est en accord avec les analyses effectués par XRF.
Il reste à déterminer si cette composition est homogène en profondeur, et donc
représentative du procédé de dépôt en une étape.
Des analyses d’émission optique par décharge luminescente ou GD-OES (glow di-
scharge optical emission spectrscopy), ont été réalisées afin étudier la composition
élémentaire des absorbeurs en profondeur. La Figure 5.13 présente 4 exemples de
profils de composition obtenus. Les profils présentés sont ceux des absorbeurs en
sous-stœchiométrie (y < 1). Sur cette figure, la concentration des espèces métal-
liques est assez homogène au sein des couches. Il peut donc être établi qu’aucun
des absorbeurs ne présente un gradient de composition. Une augmentation de la
concentration de sélénium est être observée à l’interface de CIGS/Mo. Cette aug-
mentation est caractéristique de cette interface, dû à la formation du MoSe2. De
plus, une augmentation de la concentration de sélénium est observée en face avant
de l’absorbeur. Cette augmentation peut être attribuée à la rugosité des couches
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Figure 5.13.: Profils de composition obtenus par GD-OES des absorbeurs de CIGS
déposés avec différentes teneurs en cuivre.
[123], et à une variation de vitesse d’abrasion aux interfaces. En effet, l’intensité des
éléments présents dans la couche dépend de la vitesse d’abrasion qui diffère pour
chaque matériau.
Analyse et discussion
Le phénomène de cristallisation étudié dans cette partie peut être corrélé avec divers
travaux de recherche où des couches de CIGS ont été déposées par co-évaporation
[94, 124? , 93]. La modification de la taille de grains et donc de la cristallinité des
couches en fonction de la teneur en cuivre a été largement étudié par Virtuani et
al. [94] et par Caballero et al [124]. De la même façon que pour cette étude, les
études réalisées par ces auteurs ont démontré que la taille de grains des absorbeurs
augmentait avec le taux de cuivre. De plus, les travaux présentés dans [94] ont
démontré que lorsque les couches de CIS sont déposées en une étape, l’orientation
préférentielle de celle-ci ne change pas en fonction de cette teneur. Il est à remarquer
que l’orientation préférentielle retrouvée par ces auteurs est aussi celle correspondant
au plan (112).
D’autre part, les analyses effectuées par spectroscopie Raman peuvent être corré-
lées aux travaux effectués par Witte et al. [21], où différents absorbeurs de CIGS,
avec différentes taux de cuivre ont été déposés par co-évaporation en effectuant une
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séquence de dépôt en trois étapes. Les auteurs de ces travaux ont employé cette tech-
nique de spectroscopie pour démontrer la présence des phases déficitaires en cuivre
lorsque y < 1. Ils ont ainsi montré l’apparition d’une phase secondaire de Cu2−xSe,
avec un pic dominant situé 260 cm−1, quand y > 1. Les résultats de ces études
ont également démontré que la largueur à mi-hauteur des absorbeurs diminuait en
fonction de la teneur en cuivre. De plus, ceux-ci ont montré que l’intensité du mode
dominante de CIGS dépendait de la teneur en cuivre. Dans leur cas, l’intensité du
pic A1 augmentait quand 0,48 ≤ y ≤ 1,0. En revanche, celle-ci diminuait lorsque y
> 1.
Conclusion sur l’influence de la teneur en cuivre des absorbeurs
de Cu(In,Ga)Se2 déposés en une étape
Il peut être établi que les différents dépôts de CIGS réalisés à partir du procédé
hybride de co-pulvérisation/évaporation peuvent parfaitement être comparés à ceux
déposés avec la technique de co-évaporation, y compris à partir d’une séquence de
dépôt en trois étapes. Les différentes couches déposées montrent l’adaptabilité du
procédé hybride pour produire des absorbeurs de composition et structure ajus-
table. Ainsi, il a été démontré qu’il est possible d’obtenir différentes couches de
CIGS homogènes en composition. Les analyses effectuées par XRF ont montré que
les absorbeurs présentaient une variation en composition d’environ 0,02 %. De plus,
les analyses effectuées par GD-OES ont montré que cette composition restait assez
stable au sein de l’absorbeur. L’effet de la puissance de pulvérisation sur la compo-
sition finale a aussi été étudié. Il a été ainsi prouvé que la composition des couches
pouvait être contrôlée en modifiant les puissances employées. La variation du taux de
cuivre entraîne néanmoins une variation du taux de gallium en raison de l’utilisation
d’un cible de cuivre-gallium.
Par ailleurs, les analyses effectuées par DRX et par spectroscopie Raman ont permis
d’analyser l’évolution de la cristallinité en fonction de la composition. Cette cris-
tallinité augmente avec la teneur en cuivre. L’évolution de l’intensité relative des
plans prédominants a été aussi analysée et il a été démontré que celle-ci augmente
augmentait lorsque les échantillons étaient en sur stœchiométrique en cuivre.
5.3. Synthèse des absorbeurs de Cu(In,Ga)Se2 en
trois étapes
Dans la section 1.3, il a été rappelé que les meilleures propriétés structurales, mor-
phologiques et optoélectroniques du CIGS sont obtenues grâce à une séquence de
dépôt en 3 étapes, qui permet la recristallisation des absorbeurs. En effet, différentes
études ont montré que la taille de grains augmentait lors de la deuxième étape résul-
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tant en des grains plus larges que ceux obtenus par le dépôt de CIGS en une seule











































Figure 5.14.: Séquence de dépôt des absorbeurs de CIGS déposés en trois étapes
à partir du procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation.
Ainsi, l’idée de cette deuxième étude de la synthèse de CIGS est d’étudier l’adapta-
bilité de ce procédé en 3 étapes et d’analyser l’influence d’une possible recristallisa-
tion des absorbeurs sur les propriétés morphologiques et structurales de ceux-ci. Les
absorbeurs étudiés ici suivent donc la séquence de dépôt illustrée sur Figure 5.14.
Cependant, avant de réaliser cette séquence de façon globale, il est indispensable
d’étudier et d’optimiser chaque étape. Les paragraphes suivants seront donc consa-
crés à l’étude de chacune de ces étapes.
5.3.1. Synthèse et analyse de la premier étape : formation et
croissance du précurseur d’(In,Ga)2Se3
5.3.1.1. Influence de la température du substrat
Généralement, lors d’un dépôt en 3 étapes, les valeurs de température employées
pour chauffer le substrat pendant la première étape, sont inférieures à celles em-
ployées pour le chauffage des étape finales [39, 96]. Déterminer la valeur propice
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pour cette température initiale permettant de former un précurseur d’(In,Ga)2Se3
de bonne qualité est indispensable pour l’adaptation d’un procédé. Différents dé-
pôts hybrides de co-pulvérisation/évaporation ont été ainsi réalisés afin d’étudier
l’influence de cette température (T Sub) sur la morphologie et la structure des diffé-
rents précurseurs réalisés. Pour cela, 6 différents tests hybrides de dépôt d’indium,
de gallium et de sélénium ont été effectués avec des T Sub variant de 50 à 550 °C. La
température T Se employée pour la réalisation de ceux-ci a été de 190 °C, le temps de
dépôt de 60 minutes et la pression totale a été de 7,0×10−3 mbar, avec un flux d’ar-
gon de 60 sccm. Le Tableau 5.3 résume les différentes compositions obtenues, ainsi
que l’épaisseur des différentes couches et les valeurs de puissance employées pour
atteindre ces compositions. Il est à noter que pour cette étude, la cible métallique
de cuivre-gallium a été changée pour celle de gallium-sélénium, afin de décorréler les
taux de ces des éléments.
Table 5.3.: Composition atomique et épaisseur des précurseurs d’(In,Ga)2Se3 dé-
posés avec différentes températures de dépôt (T Sub). Les résultats de composition
atomique obtenus par XRF représentent la moyenne de 16 points de mesure sur
une surface de 5×2,5 cm2.
TSub(°C) PGaSe/In (W) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga])) Épaisseur (µm)
50 86/85 0,34 ± 0,00 1,12 ± 0,05 1,30
350 86/85 0,41 ± 0,01 1,17 ± 0,02 1,00
400 86/85 0,33 ± 0,00 1,10 ± 0,02 0,98
450 86/85 0,40 ± 0,01 1,17 ± 0,02 0,83
500 86/85 0,37 ± 0,01 1,18 ± 0,03 0,97
550 86/85 0,32 ± 0,00 1,17 ± 0,02 1,20
La Figure 5.15 présente les images MEB de surface et en section de chacun des pré-
curseurs déposés avec une température T Sub différente. Ces micrographies révèlent
l’influence de cette température sur la morphologie des couches. Le précurseur dé-
posé avec une température T Sub = 50 °C, présente une morphologie peu compacte,
avec une accumulation des grains sphériques. Les précurseurs déposés avec des tem-
pératures 350 °C≤ T Sub ≤ 500 °C, présentent une morphologie plus compacte, et une
surface peu rugueuse. Enfin, le précurseur déposé avec une température T Sub = 550
°C présente une morphologie différente, avec des larges colonnes, et une compacité
plus réduite.
Il est attendu que l’orientation cristallographique de ces couches évolue en fonction
de la température du substrat. La Figure 5.16 présente les résultats des analyses
DRX effectuées sur chaque précurseur déposé avec une température T Sub ≥ 350
°C. Sur celle-ci, différents pics correspondants au composé (In,Ga)2Se3 peuvent être
identifiés [100]. Les plans prédominants des composés fabriqués sont les plans (110),
(006) et (300) ; ceux-ci sont positionnés respectivement à 2θ = 27,72 °, 28,35 ° et
45,36 °. En analysant l’évolution de l’intensité relative des plans prédominants en
fonction de la température T Sub (Figure 5.17), il peut être établi que le plan (006)
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Figure 5.15.: Micrographies MEB de surface et en section des précurseurs
d’(In,Ga)2Se3 déposés avec différentes températures T Sub.
est prédominant lors des dépôts effectués à haute température (T Sub ≥ 500 °C).
En revanche, le plan (110) devient le prédominant pour les dépôts réalisés avec une
température TSub comprise entre 400 et 450 °C, et le plan (300) pour une température
TSub = 350 °C.
La Figure 5.18 présente les résultats des analyses de spectroscopie Raman effectuées
sur ces précurseurs. Sur celle-ci, différents pics peuvent être attribués au composé
(In,Ga)2Se3. Un pic situé à 152 cm−1, qui correspond à la formation d’une phase po-
lycristalline stable de γ−(In,Ga)2Se3 [127, 128] ; un pic situé à 255 cm−1, qui corres-
pond à la formation d’une phase amorphe, normalement attribué au composé In2Se3
[129] ; ainsi que deux pics situés à 149 et 245 cm−1, correspondants à une multi-phase
métastable (α ou β) formée pendant la transition amorphe vers polycristalline [130].
Ainsi, lors de ce dépôt hybride, la phase polycristalline d’(In,Ga)2Se3 se forme pour
des températures T Sub ≥ 350 °C. Par ailleurs, le calcul du facteur FWHM du pic
correspondant à cette phase polycristalline montre que le précurseur avec le plus
grand domaine de cohérence est celui déposé avec une température T Sub = 450 °C.
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Figure 5.16.: Diffractogrammes de rayons-X des précurseurs d’(In,Ga)2Se3 déposés
avec différentes températures T Sub. La position du pic de Mo a été indexé selon
la fiche ICDD 00-001-1207 [99] et les positions des pics du (In,Ga)2Se3 ont été
indexés selon la fiche ICSD 634424 [100].
Analyse et discussion
Cette étude présente les caractéristiques morphologiques et structurales des diffé-
rentes d’(In,Ga)2Se3. Ces analyses montrent l’influence de la température du sub-
strat T Sub sur ces caractéristiques. Les résultats de cette étude peuvent être comparés
à celles réalisées par Mise et Nakada [128]. Ces auteurs ont déposé des précurseurs
d’(In,Ga)2Se3 par co-évaporation et se sont également intéressés à l’effet de la tem-
pérature de substrat sur les propriétés morphologiques et structurales des différentes
couches. Ceux-ci ont ainsi démontré que la rugosité et la taille de grains des pré-
curseurs augmente en fonction de cette température. De la même façon, ils ont
démontré que l’orientation préférentielle du composé (In,Ga)2Se3 est fonction de
ce paramètre. Dans leur cas, le plan prédominant des couches déposées avec une
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Figure 5.17.: Évolution de l’intensité relative des plans prédominants, en fonction
de la température T Sub. L’intensité relative corresponde au rapport entre l’inten-
sité du pic du plan analysé et la somme totale des intensités des pics prédominants.
Dans ce cas le plans prédominants sont : ((110), (006) et (300)).
température T Sub≥ 300 °C est le plan (110), tandis que le plan (006) est le plan
préférentielle de celles déposées à T Sub = 200 °C. Finalement, les analyses par spec-
troscopie Raman effectuées par ces auteurs ont démontré que l’intensité relative du
pic correspondant à la phase polycristalline diminuait lorsque T Sub = 500 °C.
Dans le cas de cette étude, il a été prouvé qu’une température de substrat trop
faible créait des couches peu compactes et sphériques, qui sont formées par une
agrégation de grains. Les meilleurs précurseurs ont été ainsi réalisés lorsque la tem-
pérature TSub était comprise entre 400 et 450 °C. L’orientation préférentielle obtenue
avec ces températures est celle correspondant au plan (110). Pour des températures
T Sub≥500 °C, l’orientation préférentielle est celle correspondant au plan (006). Avec
ces températures élevées, la morphologie évolue et la cristallinité diminue. Ceci a été
corroboré par MEB et par spectroscopie Raman. Ainsi, il a été possible de fixer la
température de dépôt la plus adaptée pour déposer le composé d’(In,Ga)2Se3 pen-
dant la première étape. Cette température a été fixée à 400 °C et servira donc de
température initiale pour la séquence de dépôt en trois étapes.
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Figure 5.18.: Évolution du signal Raman des précurseurs d’(In,Ga)2Se3 déposés
avec différentes températures T Sub.
5.3.2. Synthèse et analyse de la deuxième étape : cristallisation
du Cu2−xSe et réaction du (In,Ga)2Se3 avec le Cu et le Se
5.3.2.1. Influence de la température du substrat et de la puissance de
pulvérisation sur la cristallisation du Cu2−xSe
Comme il a été établi dans la section 1.3, lors d’un dépôt en trois étapes, il est
indispensable d’augmenter la température de dépôt pendant que le cuivre est co-
évaporé avec le sélénium. Ceci permet de favoriser l’interdiffusion des éléments et
d’initier la croissance de gros grains. Cette deuxième température de dépôt (T 2,Sub),
reste fixe jusqu’à la fin du dépôt des éléments métalliques, et est généralement
comprise entre 550 et 600 °C. Elle joue un rôle essentiel sur la formation du composé
Cu2−xSe et donc sur la structure finale des absorbeurs. Le diagramme de phase
du couple Cu-Se est présenté en annexe Appendice B. A partir de celui-ci, il est
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possible d’établir que le Cu2−xSe est stable jusqu’à 1130 °C et qu’au delà de 52,5 %
de sélénium en composition atomique, le mélange devient liquide à partir de 523 °C.
Par ailleurs, lors d’un procédé de co-évaporation, la cristallisation du Cu2−xSe dé-
pend des apports énergetiques de la température de dépôt. Toutefois, lors d’un
procédé de pulvérisation cathodique, cette cristallisation et donc la croissance des
couches est fonction de la température de dépôt, de la pression d’argon [131], ainsi
que d’autres facteurs, comme la puissance appliquée aux cibles [132, 133, 134, 135].
Dans [136] il est établi que ces contributions peuvent être écrites de la façon sui-
vante :
Etot = Eel + Eion + Epl + Et + Egas + Erefl + Esp + Econd (5.1)
où Eel et Eion sont respectivement l’énergie due aux électrons incidents et au flux
d’ions vers le substrat, Epl et Et les apport d’énergie correspondants aux radiations
du plasma et aux radiations thermiques, Egas et Erefl les apports énergetiques du
gaz de travail et des ions réfléchis par la cible, Esp l’apport en énergie cinétique dû
aux atomes pulvérisés, et Econd le flux d’énergie dû à la condensation des espèces
métalliques sur le substrat.
Table 5.4.: Composition atomique et épaisseur des couches de Cu2Se déposés avec
différentes températures (T Sub) et différentes puissance de pulvérisation.
TSub(°C) PCu (W) Cu [at. %] Se [at. %] [Cu]/[Se]
450 40 60,60 39,40 1,53
450 60 65,57 37,43 1,75
450 80 63,97 36,03 1,77
450 100 64,70 35,30 1,83
500 40 59,99 40,01 1,49
500 60 62,23 37,77 1,64
500 80 63,64 36,36 1,75
500 100 64,56 35,44 1,82
550 40 59,28 40,72 1,45
550 60 60,98 39,02 1,56
550 80 63,29 36,71 1,72
550 100 64,47 35,53 1.81
600 40 57,55 42,45 1,35
600 60 58,78 41,22 1,42
600 80 62,70 37,30 1,68
600 100 64,05 35,95 1,78
Ainsi, en plus de la température du chauffage du substrat, l’apport d’énergie généré
par les atomes pulvérisés doit également être pris en compte. Augmenter la puis-
sance de pulvérisation peut être un moyen de favoriser la cristallisation et de créer
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des couches avec des morphologies différentes. Des dépôts ont été réalisés afin d’étu-
dier l’influence de la puissance de pulvérisation et de la température de dépôt sur
la cristallisation des couches de Cu2−xSe. Pour cela, 16 dépôts hybrides de pulvéri-
sation/évaporation ont été effectués sur des substrats de Mo/verre. La température
T Se employée pour la réalisation de ceux-ci a été de 190 °C, le temps de dépôt de
60 minutes et la pression totale a été de 7,0×10−3 mbar. Le Tableau 5.4 présente
les différentes puissances et températures employées pour effectuer ces dépôts, ainsi
que les compositions mesurées par une analyse dispersive en énergie (EDX). Il est
à noter que la température minimale ici utilisée a été choisie en fonction du modèle
de Thornton (section 2.4), pour travailler dans la zone 2.
La Figure 5.19 présente l’évolution du rapport [Cu]/[Se] en fonction de la tempé-
rature de dépôt et de la puissance de pulvérisation. Celle-ci montre que ce rapport
est bien fonction de ces deux paramètres. Le rapport [Cu]/[Se] augmente avec la
puissance de pulvérisation appliquée. En revanche, lorsque la température de dépôt
augmente, le rapport diminue. Ceci est peut être dû à la formation de Cu2Se qui est
volatil. La diminution du rapport [Cu]/[Se] en fonction de la température de dépôt
est moins importante quand la puissance de pulvérisation augmente.













T e m p é r a t u r e  d u  s u b s t r a t  ( ° C )
 4 0  W 6 0  W 8 0  W 1 0 0  W
Figure 5.19.: Évolution du rapport [Cu]/[Se] en fonction de la température dépôt
et de la puissance de pulvérisation.
D’autre part, la Figure 5.20 présente une cartographie de composition EDX pour
chaque couche de Cu2−xSe déposée. Sur celle-ci, la composition est fonction de
l’épaisseur des couches. Ainsi, la composition en cuivre au sein de la couche évo-
lue en fonction de la puissance appliquée et de la température de dépôt. Cette figure
met en évidence que pour une température donnée, la teneur en cuivre augmente
avec la puissance de pulvérisation, ce qui est en accord avec le résultat précédent
(Figure 5.19). D’un autre côté, lorsque la puissance reste fixe et que la température
130
5.3 Synthèse des absorbeurs de Cu(In,Ga)Se2 en trois étapes
augmente, la morphologie change et devient mois compacte. Ceci est plus évident
pour les bases puissances. Des analyses MEB ont été effectuées pour confirmer ces
changements de morphologie. La Figure 5.21 présente les images MEB en section de
chaque couche de Cu2−xSe réalisée. Ces micrographies révèlent que la taille de grains
et l’épaisseur évoluent en fonction des paramètres de dépôt. Notamment, les mor-
phologies les plus compactes sont obtenues pour les températures et les puissances
les plus élevées.














































Figure 5.20.: Cartographie de composition des couches de Cu2Se en fonction de la
température T Sub et la puissance de pulvérisation PCu.
Analyse et discussion
Dans cette première partie de l’étude de la cristallisation du Cu2−xSe, l’influence de
la température de dépôt et de l’énergie due aux atomes pulvérisés sur la morpho-
logie des couches ont été étudiés. Il a été ainsi démontré que le rapport [Cu]/[Se]
augmentait avec la puissance de pulvérisation appliquée à la cible de cuivre. De la
même façon, il a été constaté que la taille de grains du binaire Cu-Se augmentait en
fonction de la température de dépôt. La Figure 5.20 et la Figure 5.21 corroborent
ceci. Avec de faibles puissances, de fines couches se créent avec des tailles de grains
qui dépendent de la température T Sub. Il peut ainsi être remarqué qu’à faibles puis-
sances, la coalescence et donc la taille des grains sont limités par l’apport en cuivre.
Par contre, lorsque T Sub augmente, la coalescence devient plus importante, car la
température favorise la diffusion en surface.
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Figure 5.21.: Micrographies MEB en section des couches de Cu2Se en fonction de
la température T Sub et la puissance de pulvérisation PCu.
Ces analyses corroborent ainsi que le procédé hybride développé produit des couches
et donc de résultats qui peuvent être corrélés avec le modèle de Thornton présenté
dans le chapitre 2. De plus, il a été démontré qu’un apport d’énergie, outre la tem-
pérature de dépôt, est celui généré par les atomes pulvérisés. Le fait d’augmenter la
puissance de pulvérisation permet donc de créer des couches de morphologies très
différentes.
Il reste à analyser l’effet de cette cristallisation sur le précurseur d’(In,Ga)2Se3. En
effet, un flux trop élevé d’atomes bombardant le précurseur pourrait modifier la
structure de celui-ci et détériorer la morphologie finale de l’absorbeur de CIGS. Les
paragraphes suivants seront dédiés à l’analyse de l’effet de la puissance de pulvérisa-
tion et de la température de dépôt sur la réaction entre l’(In,Ga)2Se3 et le Cu2−xSe.
5.3.2.2. Influence de la température du substrat et de la puissance de
pulvérisation sur la réaction du (In,Ga)2Se3 avec le Cu et le Se
Différents dépôts ont été réalisés afin d’étudier l’influence de la puissance de pul-
vérisation et de la température de dépôt sur la réaction entre l’(In,Ga)2Se3 et le
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Cu2−xSe. Pour cela, 12 dépôts hybrides de pulvérisation/évaporation ont été effec-
tués. Les précurseurs d’(In,Ga)2Se3 ont été fabriqués avec les conditions établies
dans la sous-section 5.3.1. La T Sub a été de 400 °C et le temps de dépôt a été de
60 minutes. Les dépôts de Cu2−xSe ont été formés avec la même température d’ef-
fusion (190 °C) et la même pression totale que celles employées pour le dépôt des
d’(In,Ga)2Se3. Les puissances de pulvérisation et les températures de dépôt utilisées,
ainsi que la composition finale des couches sont présentés dans le Tableau 5.5. Le
changement d’émissivité des couches a été analysé afin d’assurer la sur-stœchiométrie
en cuivre des dépôts. Ainsi, le temps de dépôt des couches de Cu2−xSe a été ajusté
en fonction des conditions de dépôt.
Table 5.5.: Composition atomique des dépôts de Cu2−xSe/(In,Ga)2Se3 réalisés avec
différentes températures T 2,Sub et différentes puissances PCu. Les résultats de
composition atomique obtenus par XRF représentent la moyenne de 16 points de
mesure sur une surface de 5×2,5 cm2.
première étape deuxième étape composition
TSub(°C) PGaSe/In (W) T2,Sub(°C) PCu (W) [Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga]))
400 86/85 450 40 1,05 ± 0,01 0,26 ± 0,00 1,14 ± 0,01
400 86/85 450 60 1,05 ± 0,02 0,24 ± 0,00 1,09 ± 0,02
400 86/85 450 80 1,21 ± 0,02 0,32 ± 0,01 1,16 ± 0,02
400 86/85 500 40 1,04 ± 0,01 0,26 ± 0,02 1,10 ± 0,02
400 86/85 500 60 1,01 ± 0,02 0,22 ± 0,00 1,03 ± 0,01
400 86/85 500 80 1,07 ± 0,03 0,26 ± 0,01 1,10 ± 0,02
400 86/85 550 40 1,07 ± 0,12 0,24 ± 0,02 1,12 ± 0,05
400 86/85 550 60 1,21 ± 0,03 0,37 ± 0,01 1,24 ± 0,02
400 86/85 550 80 1,31 ± 0,08 0,33 ± 0,02 1,21 ± 0,03
400 86/85 600 40 1,03 ± 0,09 0,24 ± 0,02 1,22 ± 0,05
400 86/85 600 60 1,32 ± 0,02 0,37 ± 0,01 1,35 ± 0,02
400 86/85 600 80 1,08 ± 0,04 0,27 ± 0,01 1,15 ± 0,02
La Figure 5.22 présente les images MEB en section de chaque dépôt de réalisé. Ces
micrographies révèlent l’influence de la température du substrat (T 2,Sub) et de la
puissance de pulvérisation (PCu) sur la morphologie des couches. Les dépôts effectués
avec une température T 2,Sub = 450 °C présentent une morphologie compacte et sans
grains. Sur ceux-ci, l’effet de la puissance n’est pas visible. Les dépôts réalisés avec
une température T 2,Sub = 500 °C présentent une morphologie moins compacte. Ceux-
ci n’ont pas des grains de taille conséquente et leur surface est rugueuse. L’effet de
la puissance de pulvérisation est plus important sur les couches effectuées avec une
température T 2,Sub ≥ 550. Par exemple, le dépôt effectué à 550 °C avec une puissance
de pulvérisation de 80 W, présente une structure plus ordonnée que ceux déposées
avec une puissance PCu ≤ 60 W. Ce dépôt contient des grains qui se forment en haut
du dépôt. Par ailleurs, les couches déposées avec une température T 2,Sub = 600 °C
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et une puissance de pulvérisation PCu ≥ 60 W ont une morphologie plus compacte
et des grains plus larges. La hauteur de ces grains correspond presque à l’épaisseur
totale des couches.


































Figure 5.22.: Micrographies MEB en section des dépôts de Cu2−xSe/(In,Ga)2Se3
réalisés avec différentes températures T 2,Sub et différentes puissances PCu.
Il semble donc que la recristallisation des couches de Cu2−xSe/(In,Ga)2Se3 s’effectue
en utilisant des températures T 2,Sub ≥ 550 °C. Ceci est plus marquant quand la
puissance de pulvérisation est assez élevée (PCu ≥ 80 W). Dans le cas où la tempé-
rature T 2,Sub = 600 °C, une puissance PCu = 60 W est suffisante pour créer cette
recristallisation et générer une bonne diffusion entre les couches d’(In,Ga)2Se3 et de
Cu2−xSe. Ces paramètres servent donc pour former un composé de Cu(In,Ga)Se2
compact.
Des analyses par DRX ont été réalisées afin d’étudier l’effet de la température de
dépôt et de la puissance de pulvérisation sur les phases formées et leur orientation.
La Figure 5.23 présente un exemple de l’évolution que suivent les différents pics cor-
respondant aux plans prédominants en fonction de la température de dépôt. Dans
ce cas, les diffractogrammes illustrés sont ceux des dépôts effectués avec une puis-
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sance PCu = 80 W. Lorsque le Cu2−xSe est déposé avec une température T 2,Sub ≤
500 °C, il existent deux phases au sein des couches. Ces deux phases peuvent être
attribuées à un composé de CIGS contenant un taux de gallium très faible et au
composé CuIn0,5Ga0,5Se2. Les plans prédominants de ces composés sont les plans
(112), (220),(204) et (312),(116). Ceux-ci sont situés respectivement à 2θ = 26,72,
44,53 52,59 ° pour le composé pauvre en gallium et à 2θ = 27,17, 45,06 et 53,51 °
pour le CuIn0,5Ga0,5Se2. Pour contre, le dépôt effectué avec une température T 2,Sub
= 550 °C, présente ce même mélange de phases, mais aussi un pic correspondant au
composé CuIn0,7Ga0,3Se2. Ce dernier est celui retrouvé dans les études précédentes
(cf. sous-section 5.2.1). Les plans prédominants de ce composé sont situés à 2θ =
26,89, 44,64 et 52,94 °. Finalement, dans le cas du dépôt effectué avec une tempé-
rature T 2,Sub = 600 °C, la seule phase présente est celle correspondant au composé
CuIn0,7Ga0,3Se2 et donc à celui recherché.
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Figure 5.23.: Diffractogrammes de rayons-X des absorbeurs des dépôts de
Cu2−xSe/(In,Ga)2Se3 réalisés avec différentes températures T 2,Sub. La position du
pic de Mo a été indexé selon la fiche ICDD 00-001-1207 [99] et les positions des pics
du CuInSe2, du CuIn0,7Ga0,3Se2et du CuIn0,5Ga0,5Se2 ont été indexés respective-
ment selon les fiches ICDD 00-023-0209, ICDD 00-035-1102 et ICDD 00-040-1488
[101, 100, 17].
La Figure 5.24 présente les diffractogrammes des films obtenues avec différentes
valeurs de PCu et de T 2,Sub, dans la zone des pics correspondants au plan (112)
du CIGS. Celle-ci met donc en évidence que le comportement décrit précédemment,
peut être retrouvé lorsque la puissance de pulvérisation appliquée à la cible de cuivre
est plus faible. Dans tous le cas, le composé CuIn0,7Ga0,3Se2 est présent à 600 °C.
Il est à préciser que les différents décalages ici observés en fonction de la puissance
PCu sont dus principalement à la teneur en gallium des précurseurs.
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Figure 5.24.: Diffractogrammes de rayons-X des absorbeurs des dépôts de
Cu2−xSe/(In,Ga)2Se3 réalisés avec différentes puissances PCu. La position du pic
de Mo a été indexé selon la fiche ICDD 00-001-1207 [99] et les positions des pics
du CuInSe2, du CuIn0,7Ga0,3Se2et du CuIn0,5Ga0,5Se2 ont été indexés respective-
ment selon les fiches ICDD 00-023-0209, ICDD 00-035-1102 et ICDD 00-040-1488
[101, 100, 17].
Par ailleurs, l’évolution de l’intensité relative des plans prédominants du composé
CuIn0,7Ga0,3Se2 a été tracée en fonction de puissance PCu pour les dépôts effec-
tués avec une température T 2,Sub = 600 °C (Figure 5.25). Il peut être observé que
l’intensité relative du pic correspondant au plan (112) augmente avec la puissance,
tandis que les intensités relatives des pics correspondant aux plans (220),(204) et
(312),(116) diminuent lors de cette augmentation.
Analyse et discussion
Les analyses effectuées précédemment démontrent que la recristallisation et la dif-
fusion des divers éléments formant les absorbeurs de CIGS sont fonction de la tem-
pérature de dépôt et de la puissance de pulvérisation. Il peut de cette façon être
corroboré que le gallium diffuse plus lentement que le cuivre et l’indium [137, 96].
Dans ce cas, pour des températures T 2,Sub ≤ 500 °C il existent deux phases, avec
deux teneurs en gallium différentes : une phase riche en gallium (CuIn0,5Ga0,5Se2)
en face arrière de l’absorbeur et une phase proche du composé CuInSe2 à la surface.
Ces phases se transforment en CuIn0,7Ga0,3Se2 lorsque la température T 2,Sub ∼ 600
°C. Ce qui signifie que la distribution du gallium s’homogénéise pour les hautes
températures de dépôt.
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Figure 5.25.: Évolution de l’intensité relative des plans prédominants, en fonction
de la puissance PCu. L’intensité relative corresponde au rapport entre l’intensité
du pic du plan analysé et la somme totale des intensités des pics prédominants.
Dans ce cas le plans prédominants sont : ((112), (220),(204) et (312),(116)).
Ces résultats sont cohérents avec les travaux de Beck et al. [138], qui avaient dé-
montré lors de recuits à différentes températures, une diffusion du gallium vers la
surface du dépôt, uniquement quand la température est assez élevée (∼ 550 °C).
Par ailleurs, Kessler et al. [139, 140] ont démontré que cette température de dépôt
contrôle l’intensité relative des plans prédominants.
De le cas de cette thèse, il a été constaté que la puissance de pulvérisation contrôle
l’intensité relative des plans prédominants. Cependant, il n’a pas été observé l’effet
de la température, à cause de la présence des différentes phases.
Ces études permettent ainsi de fixer une température de dépôt pour la deuxième
étape de la séquence analysée. Cette température peut être fixée à 600 °C. Néan-
moins, pour réaliser une analyse comparative avec le dépôt de CIGS réalisé en une
étape, cette température de dépôt sera fixée à 590 °C. Cette valeur de température
a été aussi celle utilisée pour les analyses de spectroscopie d’émission optique (cf.
section 4.4).
5.3.3. Synthèse et analyse de la troisième étape : deuxième
dépôt d’(In,Ga)2Se3 et formation du Cu(In,Ga)Se2
Le rôle de la troisième étape est de réajuster la composition globale de l’absorbeur,
pour ainsi obtenir une couche légèrement déficitaire en cuivre et un double gradient
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de gallium. Cette troisième étape s’effectue généralement avec la même température
employée pour déposer le Cu2−xSe. Dans ce cas, elle a été fixée à 590 °C. Ainsi, pour
l’étude de l’influence de la dernière étape, il se fera varier uniquement le temps de
dépôt. Ceci, afin d’obtenir des absorbeurs avec des teneurs en cuivre différentes et
pouvoir comparer les caractéristiques obtenues avec celles des dépôts de CIGS en
une étape.
5.3.3.1. Influence de la teneur en cuivre des absorbeurs de Cu(In,Ga)Se2
déposés en trois étapes
Différents tests ont été réalisés afin d’analyser l’influence de la teneur en cuivre des
absorbeurs de CIGS déposés en trois étapes. Pour cela, 4 dépôts de co-pulvérisation
/évaporation ont été effectués. Les conditions de dépôt des couches de Cu2−xSe
/(In,Ga)2Se3 réalisées pendant la première et la deuxieme étape, ont été celles utili-
sées lors de l’étude précédente. La température T Sub et T 2,sub avec lesquelles ceux-ci
ont été fabriqués ont été donc 400 et 590 °C respectivement. Le temps de dépôt
des couches de Cu2−xSe a été ajusté par rapport au changement de l’émissivité des
couches. Pour obtenir des couches avec des teneurs en cuivre différentes, le temps
de dépôt de la troisième étape a été varié entre 20 et 35 minutes. Les puissances de
pulvérisation, ainsi que le temps de dépôt de chaque étape et la composition finale
des absorbeurs sont présentés dans le Tableau 5.6.
Table 5.6.: Composition atomique des absorbeurs de CIGS déposés avec différentes
teneurs en cuivre. Les résultats de composition atomique obtenus par XRF repré-
sentent la moyenne de 16 points de mesure sur une surface de 5×2,5 cm2.
deuxième étape troisième étape composition
T2,Sub(°C) PCu (W) temps (min) T3,Sub(°C) PGaSe/In (W) temps (min) [Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga])
590 60 45 590 86/85 35 0,63 ± 0,04 0,29 ± 0,02
590 60 45 590 86/85 30 0,70 ± 0,03 0,32 ± 0,01
590 60 50 590 86/85 25 0,89 ± 0,02 0,39 ± 0,01
590 60 45 590 86/85 20 0,92 ± 0,03 0,34 ± 0,01
La Figure 5.26 présente les images MEB de surface en section de chaque absorbeur
réalisé pour cette étude. Différentes types de morphologie peuvent être observées.
Une morphologie peu compacte peut être retrouvée dans le cas de l’absorbeur déposé
avec le taux de cuivre le plus faible (y = 0,63), tandis que des grains plus larges
peuvent être observés en bas de l’absorbeur contenant une teneur en cuivre y =
0,70. L’absorbeur déposé avec une teneur y = 0,89 présente des petits grains plus
compacts, alors qu’une structure assez endommagée est observée dans le cas du
dépôt le plus riche en cuivre. Il peut également être observé que la surface de tous
les absorbeurs est rugueuse et présente des petites colonnes très séparées.
La Figure 5.27 présente les résultats obtenus par analyse DRX sur chacun de ces ab-
sorbeurs. Sur cette figure, il peut être observé que ceux-ci présentent une orientation
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[Cu]/([In]+[Ga]) = 0,89 [Cu]/([In]+[Ga]) = 0,92
Figure 5.26.: Micrographies MEB de surface des absorbeurs de CIGS déposés en
trois étapes avec différentes teneurs en cuivre.
préférentielle selon le plan (112). La position de pics correspondant à ces orienta-
tions est dans tous le cas conservée. Ainsi, il peut être observé que le plan (112) des
couches est situé à 2θ = 26,96 °, le doublet (220),(204) à 2θ = 44,86 °, et le doublet
(312),(116) à 2θ = 53,07 °. Le calcul du facteur FWHM montre que de façon géné-
rale la cristallinité des absorbeurs devient plus importante quand le taux de cuivre
augmente. Cependant, il est à noter que la valeur de largueur à mi-hauteur la plus
faible est celle de l’absorbeur déposé avec une teneur y = 0,89 (FWHM = 0,184) ;
alors que celle de l’absorbeur le plus riche en cuivre est beaucoup plus importante
(0,310).
La Figure 5.28 présente l’évolution de l’intensité relative des plans prédominants, en
fonction de la teneur en cuivre et du temps de dépôt. Ainsi, il peut être observé que
l’intensité relative du pic correspondant au plan (112) est plus importante lors du
dépôt effectué avec un temps T 3−e´tape= 25 min et donc pour l’absorbeur contenant
une teneur y = 0,89. L’intensité relative correspondant aux plans (220),(204) et
(312),(116) atteint sa valeur la plus faible lors de ce dépôt. Les dépôts effectués avec
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Figure 5.27.: Diffractogrammes de rayons-X des absorbeurs de CIGS déposés en
trois étapes avec différentes teneurs en cuivre. La position du pic de Mo a été
indexé selon la fiche ICDD 00-001-1207 [99] et les positions des pics de CIGS ont
été indexés selon la fiche ICDD 00-035-1102 [100].
une temps T 3−e´tape = 20, 30 et 35 minutes, présentent des intensités relatives très
proches.
La Figure 5.29 présente les résultats des analyses de spectroscopie Raman effectuées
sur chaque absorbeur. Sur celle-ci, ils peuvent être retrouvés les mêmes pics que lors
du dépôt en une étape, ainsi que la même tendance entre ceux-ci. Des phases OVC
à 153 cm−1 apparaissent quand la teneur en cuivre est trop faible, et des modes
secondaires entre 210 et 260 cm−1 sont visibles pour les temps de dépôt les plus
courts. Le mode dominant du CIGS est situé à 178 cm−1. De plus, l’apparition d’une
nouvelle phase située à 185 cm−1 qui correspond a une phase poly-type ordonnée
du CIGS appelée CuAu. Celle-ci diffère de la structure chalcopyrite car sur certain
sites les atomes de cuivre et d’indium sont inversés [13]. Par ailleurs, le calcul du
facteur FWHM démontre que l’absorbeur le plus cristallin est celui contenant une
teneur y = 0,89. La Figure 5.30 présente le rapport entre l’intensité normalisée du
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Figure 5.28.: Évolution de l’intensité relative des plans prédominants, en fonction
de la teneur en cuivre. L’intensité relative corresponde au rapport entre l’intensité
du pic du plan analysé et la somme totale des intensités des pics prédominants.
Dans ce cas le plans prédominants sont : ((112), (220),(204) et (312),(116)).
mode dominant A1 et l’intensité du pic associé à la phase OVC, en fonction de la
teneur en cuivre.
Les analyses d’émission optique par décharge luminescente ou GD-OES sont présen-
tée sur la Figure 5.31. Celle-ci présente les 4 profils de composition en profondeur
obtenus. La concentration du gallium en face arrière est la même, lorsque les couches
sont déposées avec une temps T 3−e´tape = 20, 30 et 35 minutes (∼15 at. %). Cette
concentration est moins importante pour le dépôt effectué avec un temps T 3−e´tape
= 25 minutes (∼13 at. %). En revanche, ce dernier absorbeur présente une concen-
tration de gallium plus importante au sein de la couche et en face avant. Pour les
absorbeurs déposés avec un temps T 3−e´tape = 20, 30 et 35 minutes, la composition
évolue en fonction du temps de dépôt. Pour ceux-ci, la concentration du gallium
en face avant devient plus importante lorsque le temps de dépôt de la troisième
étape augmente. De cette façon, il peut être établi que l’absorbeur qui présente le
gradient le moins prononcé, est celui déposé avec un temps T 3−e´tape = 25 minutes (y
= 0,89). D’autre part, en analysant la concentration du cuivre, il peut être observé
que les surfaces des absorbeurs deviennent déficitaires en cuivre, lorsque le temps de
la troisième étape augmente. Par ailleurs, à la différence des profils observés lors de
dépôts de CIGS en une étape, aucune augmentation de la concentration de sélénium
n’est observée à l’interface de CIGS/Mo.
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Figure 5.29.: Évolution du signal Raman des absorbeurs de CIGS déposés en trois
étapes avec différentes teneurs en cuivre.
Analyse et discussion
Les études réalisées dans cette section montrent qu’il est possible de réaliser des
absorbeurs de CIGS en trois étapes avec le procédé hybride de co-pulvérisation/
évaporation. Celles-ci montrent qu’en variant le temps de dépôt de la troisième
étape (T 3−e´tape), il est possible de contrôler la diffusion des éléments formant celui-
ci et donc la composition des absorbeurs. Ces études peuvent être comparées à
celles réalisées par Caballero et al. [96], où le temps de dépôt de la troisième étape
a été varié, lors d’un procédé effectué par co-évaporation. De la même façon que
pour cette étude, dans [96] il a été démontré que lorsque le temps T 3−e´tape est trop
important, le cuivre devient déficitaire à la surface de l’absorbeur. Cette diminution
entraîne la formation d’une phase OVC, qui présente des épaisseurs différentes en
fonction du temps de dépôt. Cela peut être constaté sur la Figure 5.30, où le rapport
I(OVC)/I(A1-CIGS) diminue lorsque la teneur y augmente et donc quand le temps
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Figure 5.30.: Évolution du rapport entre l’intensité du mode dominant du CIGS
(A1) et l’intensité du pic associé à la phase OVC.
T 3−e´tape décroît.
D’autre part, à partir des micrographies MEB présentées dans la Figure 5.26 il
peut être observé que la morphologie des couches peut varier drastiquement en
fonction du temps T 3−e´tape et de la composition globale. Il est donc très difficile de
comparer les morphologies obtenues dans cette étude et les différents phénomènes
de recristallisation avec les couches déposées par un procédé en trois étapes. Cette
différence peut être attribuée à divers paramètres, comme par exemple les forts flux
de pulvérisation employés pour le dépôt des espèces métalliques pendant la troisième
étape, ainsi que les fortes températures employées pour la troisième étape.
Conclusion sur l’influence de la teneur en cuivre des absorbeurs
de Cu(In,Ga)Se2 déposés en trois étapes
Dans cette section, la possibilité de réaliser une séquence de dépôt en trois étapes
à partir du procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation a été montrée. Pour
étudier l’adaptabilité de cette séquence, chacune des étapes a été optimisée. L’in-
fluence de la température du substrat de la première étape (T sub) sur les propriétés
morphologiques et structurales des précurseurs d’(In,Ga)2Se3 a été étudié. A partir
des analyses MEB, DRX et spectroscopie Raman, il a pu être établi que la tempé-
rature T sub la plus adaptée au procédé, variait entre 400 et 450 °C. Avec ces valeurs
de température il a été possible d’obtenir des couches compactes, orientées selon le
plan (110) et avec une cristallinité importante. Une température de 400 °C a ensuite
été conservée par la suite de la séquence.
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Figure 5.31.: Profils de composition obtenus par GD-OES des absorbeurs de CIGS
déposés en trois étapes avec différentes teneurs en cuivre.
Par ailleurs, pour mieux comprendre les différents mécanismes de cristallisation et
les phénomènes de diffusion qu’ont lieu pendant la deuxième étape, l’impact de la
température de dépôt T 2,Sub et de la puissance de pulvérisation appliquée à la cible
de cuivre PCu sur la morphologie et la structure des couches a été analysé. Dans
un première temps, le composé Cu2−xSe a été déposé directement sur du Mo/verre
pour pouvoir étudier les différents apports d’énergie. Ceci a permis de constater que
le fait varier la température de dépôt et la puissance de pulvérisation entrainait la
formation de couches avec de coalescences très différentes. Ensuite, la réaction du
composé Cu2−xSe avec les précurseurs d’(In,Ga)2Se3 a été étudié. Ces analyses ont
démontré que la diffusion des éléments métalliques était différente, notamment entre
l’indium et le gallium et dépend de la température de dépôt. Elle a ensuite été fixée
à 590 °C, pour pouvoir réaliser des analyses comparatives avec les absorbeurs de
CIGS déposés en une étape.
Finalement, des absorbeurs de CIGS avec des teneurs y < 1 ont été réalisés en
faisant varier le temps de dépôt de la troisième étape (T 3−e´tape ). Ceux-ci ont pu
être comparés en structure et composition avec les absorbeurs fabriqués par co-
évaporation présentés dans la littérature. A partir des analyses de GD-OES, de DRX
et de spectroscopie Raman, il a été prouvé que la différence entre la diffusion des
éléments, ainsi que la présence d’une phase déficitaire en cuivre, se crée en fonction
du temps T 3−e´tape. Par ailleurs, il a été constaté que la morphologie des absorbeurs
réalisés était généralement différente de celle des couches produites lors d’un procédé




Dans ce chapitre, différents absorbeurs de CIGS ont été synthétisés à partir du pro-
cédé hybride de co-pulvérisation/évaporation. Dans la première partie, l’influence
de la température appliquée à la cellule d’effusion, ainsi que le temps de sélénisa-
tion avant les dépôt des espèces métalliques sur la structure et la morphologie des
absorbeurs, ont été étudiés. Ces études ont permis d’établir un procédé de référence
pour assurer la faisabilité et la répétabilité des différents dépôts. Il a été démontré
que lorsque les dépôts étaient réalisés avec des températures T Se ≥ 200 °C, et donc
en RPC, des modifications de surface assez importantes sur les cibles se produi-
saient entraînant des variations du taux de pulvérisation. Celles-ci provoquent une
réduction du rendement de pulvérisation et donc un dépôt peu homogène. De plus,
l’analyse du temps de sélénisation avant le dépôt des espèces métalliques à mis en
évidence que l’interface entre le CIGS et le Mo pouvait être modifiée par le temps
de pré-sélénisation. Ainsi, une température d’effusion de 190 °C et un temps de pré-
sélénisation > 10 minutes ont été conservés comme paramètres standards pour les
différents dépôts des absorbeurs de CIGS réalisés dans cette étude.
Dans la deuxième partie, des absorbeurs de CIGS ont été déposés en une étape
pour analyser l’influence de la composition sur leurs propriétés morphologiques et
structurales. Cette étude a démontré qu’à partir du procédé hybride, il était possible
de synthétiser des absorbeurs comparables à ceux déposés avec la technique de co-
évaporation. Les différentes couches réalisées ont montré l’adaptabilité du procédé
pour produire des absorbeurs de composition et structure ajustable.
Finalement, une séquence de dépôt en trois étapes a été mise au point pour fabriquer
des absorbeurs de CIGS avec des gradients de composition à partir du procédé hy-
bride. Chaque étape de cette séquence a été optimisée. L’influence de la température
appliquée pour chauffer le substrat sur la morphologie et la structure des précur-
seurs d’(In,Ga)2Se3 a été étudiée. Ceci a permis de fixer une température initiale de
400 °C pour la séquence de dépôt en trois étapes. Pour comprendre les mécanismes
de cristallisation et de diffusion qui ont lieu durant la deuxième étape, l’effet de la
température du substrat et de la puissance de pulvérisation sur les propriétés struc-
turales des absorbeurs a été étudié. Il a été ainsi démontré que le rapport [Cu]/[Se]
augmentait avec la puissance de pulvérisation appliquée à la cible de cuivre. De la
même façon, il a été constaté que la taille de grains du binaire Cu-Se augmentait
en fonction de la température de dépôt. La température de dépôt fixée pour cette
étape a été de 590 °C. Enfin, le temps de dépôt de la troisième étape a été modifié
pour fabriquer des couches de CIGS de composition différente. La morphologie des
couches obtenues a été modifiée drastiquement avec la variation ce temps de dépôt.
Celles-ci on pu être comparées à celles déposés lors d’un procédé en une étape.
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6. Réalisation des cellules solaires :
corrélation avec la séquence de
dépôt et la composition
Introduction
Dans le chapitre précédent, la synthèse des absorbeurs de CIGS à partir de deux
séquences de dépôt hybride différentes a été réalisée. Les absorbeurs fabriqués dans
cette étude présentaient des morphologies et des structures différentes, obtenues en
modifiant la composition de ceux-ci. Ces variations de composition influencent les
performances optoélectroniques des cellules. Il est donc essentiel réaliser des dispo-
sitifs photovoltaïques à partir des absorbeurs, afin de valider leur qualité photoélec-
trique.
Dans un premier temps, les étapes de l’élaboration des cellules, ainsi que les condi-
tions expérimentales pour la caractérisation de celles-ci seront présentées. Ensuite,
l’influence de la teneur en cuivre des absorbeurs de CIGS sur les propriétés op-
toélectroniques sera étudiée. Ceci permettra de mettre en évidence les différences
apportées pour les deux séquences de dépôt utilisés (1 et 3 étapes).
6.1. Étapes de l’élaboration d’une cellule solaire à
base de Cu(In,Ga)Se2
Les cellules solaires à base de CIGS présentées dans ce chapitre ont été réalisées
en suivant l’empilement décrit dans la section 1.2. De ce fait, avant d’étudier les
propriétés optoélectroniques, il convient de décrire les différentes couches utilisées
pour former l’hétérojonction, ainsi que le procédé de délimitation de surface des
cellules.
6.1.1. La couche tampon
La couche tampon employée pour la réalisation des cellules est une couche de sulfure
de cadmium (CdS) possédant un gap d’environ 2,4 eV, dont l’épaisseur est comprise
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entre 30 et 50 nm. Cette couche est déposée à 60 °C par bain chimique (CBD). Du
point de vue électrique, celle-ci permet d’optimiser l’alignement des bandes entre
le CIGS et la couche fenêtre, ainsi que de limiter les recombinaisons des porteurs à
l’interface de ces deux couches. De plus, elle sert de couche protectrice, lors du dépôt
par pulvérisation cathodique de la couche fenêtre de ZnO [141]. Les précurseurs les
plus couramment employés pour le dépôt de CdS par CBD sont présentés plus en
détail dans [142].
6.1.2. La couche fenêtre
La couche fenêtre utilisée est une structure contenant une couche d’oxyde de zinc
intrinsèque (i-ZnO) de 80 nm d’épaisseur et une couche d’oxyde de zinc dopé alumi-
nium (ZnO :Al) d’environ 400 nm. Celles-ci sont déposées par pulvérisation catho-
dique en RF. Le i-ZnO et sert à limiter les pertes électriques dues aux inhomogénéités
dans l’absorbeur, en empêchant les défauts du CIGS de dominer le V oc [143]. De
son côté, le dopage de la couche de ZnO par l’aluminium permet de la rendre plus
conductrice sans pour autant diminuer le gap. Ainsi, avec des largeurs de bande
interdite comprises entre 3,30 et 3,50 eV, elle permet de réduire les pertes dans
l’ultraviolet.
6.1.3. Gravure mécanique
Lorsque l’empilement est complété, des cellules carrées de surface 0,1 cm2 sont été
isolées mécaniquement et un contact électrique sur le substrat de molybdène est pris
afin que les cellules puissent être caractérisées. Cette délimitation des cellules a été
réalisée sur des échantillons de 5 × 2,5 cm2, pour obtenir en moyenne 78 cellules par
dépôt.
6.2. Conditions expérimentales pour la
caractérisation des cellules solaires
Les caractéristiques densité de courant-tension J(V ) présentées dans ce chapitre ont
été effectués à l’aide d’un simulateur de classe AAA. Ces caractéristiques ont été
enregistrées dans l’obscurité et sous éclairement AM1.5 (cf. section 1.1), avec une
puissance totale normalisée à 1000 W/m2, et une température de l’échantillon fixée
à 25 °C. Les mesures sous illumination et à l’obscurité ont été effectuées après 60
minutes d’exposition à la lampe du simulateur solaire, le temps que la réponse de
la cellule se stabilise. Par ailleurs, les courbes du rendement quantique externe des
cellules les plus représentatives des échantillons ont été également enregistrées.
L’effet des résistances parasites et donc des résistances séries (Rs) et parallèles (Rp)
définis dans section 1.1 a été aussi étudié. Pour cela, les courbes J(V ) enregistrées
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dans l’obscurité ont été ajustées à l’aide d’un programme réalisé par J.P. Connolly
en considérant l’Équation 1.3. Ces ajustements ont été réalisés sur des courbes J(V )
représentées en échelle logarithmique, car pour une diode idéale cette relation est
exponentielle. Dans ce cas, les facteurs d’idéalité ont été fixés à 1 et à 2 pour la
première et la deuxième diode respectivement. De cette façon, les valeurs du courant
de saturation des deux diodes, ainsi que les valeurs des résistances Rs et Rp ont pu
être obtenues.
6.3. Cellules solaires à base de absorbeurs de
Cu(In,Ga)Se2 déposés en une étape
6.3.1. Influence de la teneur en cuivre sur les propriétés
optoélectroniques
L’objectif général de cette première partie est d’analyser les caractéristiques op-
toélectroniques ou photovoltaïques qui peuvent être obtenues à partir des absor-
beurs de CIGS déposés en une étape. L’idée est de comparer ces propriétés avec
la composition globale des absorbeurs de CIGS composant les cellules. Les cellules
solaires ici étudiées sont donc basées sur les absorbeurs utilisés et analysés dans la
sous-section 5.2.1.
Sur la Figure 6.1 sont représentés les résultats des caractéristiques J(V ) sous éclai-
rement et à l’obscurité des meilleures cellules obtenues en fonction de la teneur
cuivre. Lorsque la teneur en cuivre y ≤1, les courbes J(V ) enregistrées sous éclai-
rement se croisent avec celles des courbes enregistrées à l’obscurité. Ceci signifie
que pour obtenir la même quantité de densité de courant en polarisation directe, la
cellule à l’obscurité à besoin de consommer plus de tension que lorsqu’elle est sous
illumination.
D’autre part, l’écart du croisement est plus important lorsque la teneur y est plus
faible. Pour mettre ceci en évidence, les Figure 6.2 et Figure 6.3 présentent respecti-
vement une superposition en échelle normale et en échelle logarithmique des courbes
enregistrées à l’obscurité. Ce phénomène de décalage peut être expliqué par les dis-
continuités d’énergie établies entre les bandes de l’absorbeur et celle de la couche
tampon de CdS. En effet, comme il a été montré dans la section 1.2, lorsqu’une
couche déficitaire en cuivre (OVC) est présente à la surface de l’absorbeur, celle-ci
limite les recombinaisons à l’interface avec le CdS. Cependant, quand cette couche
devient trop épaisse, celle-ci engendre une résistance supplémentaire [25]. Ainsi, à
partir de la Figure 6.3, pour les fortes densités de courant, il apparait une courbure
typique de l’effet d’une résistance Rs. Cette résistance augmente lorsque la teneur
en cuivre diminue. A l’inverse, les résistances Rp sont trop faibles lorsque la teneur
en cuivre augmente.
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Figure 6.1.: Caractéristiques J(V ) sous éclairement et à l’obscurité en fonction de
la teneur en cuivre des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en une
étapes.
La superposition des courbes J(V ) enregistrées sous éclairement est représentée
sur la Figure 6.4. Il peut être observé que la densité de courant de court-circuit
(Jsc) augmente avec la teneur en cuivre. Cet effet n’est pas valable pour la cellule
contenant l’absorbeur déposé avec une teneur y = 0,93. Pour cette cellule, la valeur
du Jsc est plus faible que celle de la cellule fabriquée avec l’absorbeur contenant une
teneur y = 0,79. D’autre part, l’évolution des valeurs de la tension de circuit-ouvert
(V oc) n’est pas directement liée à la teneur en cuivre.
Le Tableau 6.1 présente les résultats des différents paramètres photovoltaïques ex-
traits des courbes J(V ) enregistrées sous éclairement et à l’obscurité. Dans ce ta-
bleau, les paramètres sont présentés en fonction de la teneur en cuivre et de la teneur
en gallium. Ceci permet de mettre en évidence que le V oc est contrôlé par le taux
de gallium. Les paramètres liés directement à la teneur en cuivre, outre le Jsc, sont
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Figure 6.2.: Superposition des caractéristiques J(V ) dans l’obscurité en fonction
de la teneur en cuivre des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en
une étape.
donc le facteur de forme (FF ) et les résistances séries et parallèles. L’évolution de
ces paramètres conduit à des valeurs de rendement (η) comprises entre 5,47 % et
10,42 %.
Table 6.1.: Paramètres optoélectroniques en fonction de la composition des
meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en une étape.
[Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) V oc (V) Jsc (mA/cm2) η (%) FF (%) Rs (Ω/cm2) Rp(Ω/cm2)
0,65 ± 0,02 0,42 ± 0,01 0,490 19,81 5,86 62,24 1,90 3,14·104
0,68 ± 0,02 0,38 ± 0,02 0,450 21,74 5,47 62,66 0,97 1,74·104
0,79 ± 0,01 0,42 ± 0,01 0,541 24,99 8,82 66,75 0,40 6790
0,93 ± 0,01 0,40 ± 0,00 0,501 23,62 7,76 67,18 0,29 1479
1,01 ± 0,02 0,44 ± 0,00 0,549 27,97 10,42 70,28 0,24 1040
Les rendements quantiques externes (RQE) associés aux meilleures cellules, sont
représentés dans la Figure 6.5. Il peut être observé que le RQE de toutes les courbes
croît lorsque la longueur d’onde est inférieure à 1100 nm. En dessous de 550 nm,
celui-ci commence à décroître et devient nul en dessous de 350 nm. Cette figure
permet également de constater que la collecte des électrons est plus importante
lorsque l’absorbeur utilisé pour former la cellule est légèrement riche en cuivre. En
effet, la courbe de réponse spectral de la cellule formée avec l’absorbeur le plus
pauvre en cuivre plafonne à environ 0,8, tandis que celle fabriquée avec l’absorbeur
le plus riche en cuivre atteint 0,89.
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Figure 6.3.: Superposition en échelle logarithmique des caractéristiques J(V ) dans
l’obscurité en fonction de la teneur en cuivre des meilleures cellules obtenues lors
du dépôt de CIGS en une étape.
De plus, l’augmentation du taux de cuivre entraîne celle de la collecte aux courtes
(λ ≤ 550) et aux grandes longueurs d’onde (λ ≤ 550). Aux courtes longueurs d’onde,
la croissance de CdS semble être différente. Plus la teneur en cuivre est importante,
plus la couche de CdS serait fine. Ceci pourrait indiquer une minimisation des sites
de nucléation du CdS en fonction de la composition à la surface de l’absorbeur. Aux
grandes longueurs d’onde, la diminution de la collecte peut être attribué au change-
ment de résistivité et donc à la possible augmentation des défauts de recombinaison.
Il est à remarquer qu’aux courtes longueurs d’onde, la collecte est moins importante
pour la cellule réalisée avec un absorbeur avec y = 0,79, que pour celle avec un y =
0,93. D’où la différence entre les valeurs de Jsc présentées sur le Figure 6.1.
A partir de la mesure du rendement quantique et du spectre solaire AM1.5, il est
possible de calculer la densité de courant de saturation des cellules pour ainsi obtenir








où Nsol est le nombre de photons par unité de surface à une longueur d’onde donnée,
correspondant au spectre solaire (λ.cm2) et λg est la longueur d’onde correspondant
à la bande interdite de l’absorbeur Eg.
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Figure 6.4.: Superposition des caractéristiques J(V ) sous éclairement en fonction
de la teneur en cuivre des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en
une étape.
Le Tableau 6.2 présente les valeurs calibrées de la densité de courant (Jsc,cal), ainsi
que celles calculées à partir du simulateur solaire (Jsc). Il est important de préciser
que dans cette étude, toutes les mesures de réponse spectrale ont été effectuées
sans polarisation externe de la cellule. Le courant calculé à partir du rendement
quantique correspond donc au photocourant à 0 V. Il peut être ainsi observé que
la différence entre les densités de courant est d’environ 2 mA/cm2. De ce cas, les
valeurs du Jsc,cal sont uniquement employées pour suivre leur évolution en fonction
de la teneur en cuivre. En effet, ces nouvelles valeurs peuvent être utilisées pour
corriger le V oc, le FF et par conséquence, le rendement. Cependant, les formules
généralement utilisées pour cela ne tiennent pas compte des résistances séries et de
court-circuit.
Table 6.2.: Comparaison entre les valeurs de densité de courant calibrées (Jsc,cal)
et celles-ci calculées à partir du simulateur solaire (Jsc). Les valeurs de la densité
de courant sont présentées en fonction de la composition des absorbeurs de CIGS
déposées en une étape.
[Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga])) Jsc (mA/cm2) Jsc,cal (mA/cm2)
0,65 ± 0,02 0,42 ± 0,01 1,14 ± 0,02 19,81 21,29
0,68 ± 0,02 0,38 ± 0,02 1,12 ± 0,02 21,74 24,10
0,79 ± 0,01 0,42 ± 0,01 1,17 ± 0,01 24,99 26,61
0,93 ± 0,01 0,40 ± 0,00 1,19 ± 0,01 23,62 26,91
1,01 ± 0,02 0,44 ± 0,00 1,26 ± 0,01 27,97 29,79
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Figure 6.5.: Rendements quantique externes en fonction de la teneur en cuivre des
meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en une étape.
Par ailleurs, la bande interdite des absorbeurs a été aussi mesurée à partir des
différentes courbes de réponse spectral. La Figure 6.6 présente l’évolution du RQE2
en fonction de l’énergie. A partir de l’exploitation linéaire de celle-ci, la valeur du
gap des absorbeurs peut être obtenu. Le Tableau 6.2 présente les valeurs obtenues
en fonction de la composition. Ainsi, la valeur de la bande interdite des cellules
diminue lorsque la teneur en cuivre augmente. Il est à noter que la valeur de 1,22 eV
obtenue pour la cellule contenant l’absorbeur le plus riche en cuivre, est légèrement
plus élevée que celle de la cellule contenant un taux y = 0,93. Ceci est dû à la teneur
en gallium (x).
Comme il a été établi dans la section 1.2, le gap et la teneur en gallium sont reliés
par l’Équation 1.6. Les valeurs du gap obtenues à partir de la réponse spectrale
et celles obtenues à partir de cette équation peuvent ainsi être comparées. Dans
le Tableau 6.3 sont donc aussi présentés ces valeurs. Le gap obtenu à partir de
l’Équation 1.6 est noté Eg et celui obtenu à partir de la réponse spectrale est noté
Eg,QE. Ces valeurs de bande interdite correspondent bien aux valeurs retrouvées
dans la littérature pour des cellules contenants des absorbeurs avec une teneur en
gallium comprise entre 0,35 et 0,45.
Analyse et discussion
Les analyses précédentes mettent en évidence l’effet de la composition des absor-
beurs de CIGS déposés en une étape sur les propriétés optoélectroniques des cellules
formées à partir de ceux-ci. Les résultats de ces analyses ont démontré que le fait
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Figure 6.6.: Évolution du RQE2 en fonction de l’énergie et de la teneur en cuivre
des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en une étape.
Table 6.3.: Comparaison entre les valeurs de bande interdite obtenues à partir de
l’exploitation linéaire de la réponse spectral (Eg,QE ) et celles obtenues à partir de
l’Équation 1.6 (Eg). Les valeurs de bande interdite sont présentées en fonction de
la composition des absorbeurs de CIGS déposés en une étape.
[Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga])) Eg (eV) Eg,QE (eV)
0,65 ± 0,02 0,42 ± 0,01 1,14 ± 0,02 1,25 1,28
0,68 ± 0,02 0,38 ± 0,02 1,12 ± 0,02 1,23 1,24
0,79 ± 0,01 0,42 ± 0,01 1,17 ± 0,01 1,25 1,24
0,93 ± 0,01 0,40 ± 0,00 1,19 ± 0,01 1,24 1,21
1,01 ± 0,02 0,44 ± 0,00 1,26 ± 0,01 1,27 1,22
d’augmenter la teneur en cuivre entraîne une modification des résistances para-
sites. Il a ainsi pu être constaté que la valeur de Rs augmentait lorsque le taux
de cuivre diminuait et qu’à l’inverse, les résistances Rp étaient trop faibles lorsque
la teneur en cuivre augmentait. L’augmentation de la valeur de Rs a été attribuée
aux lacunes de cuivre de la phase OVC formée, ainsi qu’aux discontinuités d’énergie
établies entre les bandes de valence de l’absorbeur et de la couche tampon de CdS
[144, 145, 146, 143, 80]. En effet, l’existence de ce composé à défauts ordonnés en-
traîne une inversion du type p à la surface du CIGS qui contribue à l’enterrement de
la jonction et donc à l’élargissement de la zone de charge espace et au renforcement
de la courbure de bandes. Kwon et al. [25] et Park et al. [147] ont largement étudié
l’effet de l’épaisseur cette couche déficitaire en cuivre sur les propriétés finales des
cellules. Ceux-ci ont constaté qu’il était nécessaire de former cette couche en surface,
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pour ainsi créer un léger décalage entre les bandes et pouvoir limiter les recombinai-
sons à l’interface. Cependant, ces auteurs, ainsi que Tuttle et al. [148] ont constaté
que celle-ci doit rester mince pour ne pas engendrer une augmentation des résistance
séries et affecter les performances finales des cellules. D’autre part, la diminution de
la valeur de Rp peut être attribuée à la présence de défauts très localisés qui sont
générés par la haute conductivité des phases riches en cuivre. Virtuani et al. [94]
ont démontré que la diminution de la valeur de ces résistances parallèles et donc
l’augmentation de la teneur en cuivre, étaient directement liées à la diminution de
la résistivité (ρ) de l’absorbeur. Ceux-ci ont stipulé que la résistance parallèle d’un
cellule donnée et la résistivité de l’absorbeur qui forme cette cellule étaient reliées
par : Rp/ρ = 103 cm.
De ce fait, la modification des résistances parasites et donc de la résistivité des absor-
beurs, lors des changements de composition, génèrent des modifications importantes
sur les performances finales de cellules. Notamment les mesures J(V ) sous éclaire-
ment et la calibration à partir de la réponse spectrale ont démontré que la densité de
courant de court-circuit augmentait avec la teneur en cuivre. Ces résultats peuvent
être comparés à ceux retrouvés dans [147], où les valeurs de Jsc des cellules à base
de CIS fabriqués par co-évaporation en une étape, varient entre ∼15 et 36 mA/cm2
en fonction de la teneur en cuivre. Par ailleurs, l’augmentation de la collecte aux
courtes et aux grandes longueurs d’onde observée dans la Figure 6.5, ainsi que les
valeurs de bande interdite obtenues par l’exploitation linéaire du RQE2 en fonction
de l’énergie (Figure 6.6), peuvent être comparées à celles retrouvées par Caballero
et al. [124]. Ceux-ci ont déposé des absorbeurs de CIGS par co-évaporation avec
une séquence en trois étapes et ont obtenu des pertes similaires et des valeurs de
bande interdite comprises entre 1,18 et 1,32 eV, pour des taux de cuivre variant
respectivement entre 0,60 et 0,94. Par ailleurs, à partir de la réponse spectrale ces
auteurs ont aussi établi que la valeur du Jsc augmentait avec la teneur en cuivre.
Ils ont également relié l’augmentation du Jsc et des performances en général à la
recristallisation des absorbeurs via la formation des phases Cu-Se riches en cuivre,
qui à lieu lors de la séquence de dépôt en trois étapes.
Dans le cas de cette étude, cette recristallisation due à la formation de phases riches
en cuivre ne peut pas avoir lieu pour les absorbeurs avec une teneur y ≤1, car les
dépôts des absorbeurs de CIGS s’effectue en une étape. Cependant, grâce aux ca-
ractérisations présentées dans la section 5.2, il peut être établi que la cristallinité
des absorbeurs augmente avec cette teneur. Il peut ainsi être suggéré que le Jsc
augmente lorsque les facteurs FWHM calculés à partir des analyses par DRX et par
spectroscopie Raman diminuent. De la même façon, il peut être constaté que les
meilleures performances photovoltaïques sont obtenues quand l’intensité relative du
plan (112) est plus importante. D’autre part, en considérant l’évolution de la phase
OVC observée par spectroscopie Raman (Figure 5.11 et Figure 5.12), il peut être
vu que les valeurs de résistances séries mesurées sont directement liées au rapport
I(OVC)/I(A1-CIGS). Ceci confirme la diminution ou suppression de la couche dé-
ficitaire en cuivre à la surface de l’absorbeur, ce qui permet donc dans ce cas de
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réduire cette résistance et d’augmenter les performances des cellules.
Conclusion sur l’influence de la teneur en cuivre des absorbeurs
déposés en une étape sur les propriétés optoélectroniques
Il peut être conclu que les meilleurs performances photovoltaïques des cellules conten-
tant des absorbeurs de CIGS déposés en une étape, sont obtenues lorsque la teneur
en cuivre est proche de la sur-stœchiométrie. Dans ce cas, un absorbeur de CIGS
avec une teneur y = 1,02 a permis de fabriquer des cellules avec un rendement de
conversion de 10,42 % (Jsc = 27,97 mA/cm2, V oc = 0,549 V et FF = 70,28 %).
Ces résultats sont très significatifs au regard de ceux présentés dans la littérature.
Comme il a été détaillé dans la section 2.1, les meilleures performances obtenues à
partir d’un procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation en une étape, étaient
obtenus par Acciarri et al. [54] où un rendement de 10,1 % sur une surface de 0,5
cm 2 fut atteint. Cependant, il est important de rappeler que Zhang et al. [55], ont
obtenu un rendement de 11,3 % sur une surface de 0,04 cm2 en utilisant cet procédé
hybride pour déposer des absorbeurs de CIGS sur un substrat flexible.
6.4. Cellules solaires à base de absorbeurs de
Cu(In,Ga)Se2 déposés en trois étapes
6.4.1. Influence de la teneur en cuivre sur les propriétés
optoélectroniques
Dans cette deuxième partie de l’étude de la fabrication des cellules solaires, les
différentes caractéristiques optoélectroniques qui peuvent être obtenues à partir des
absorbeurs de CIGS déposés en trois étapes sont étudiées. L’objectif de cette étude
est de comparer ces propriétés électriques avec la composition globale des absorbeurs
composants les cellules. Les cellules solaires ici étudiées sont basées sur les absorbeurs
utilisés et analysés dans la sous-section 5.3.3.
La Figure 6.7 représente les résultats des caractéristiques J(V ) sous éclairement et
à l’obscurité des meilleures cellules obtenues en fonction de la teneur cuivre. Il peut
être observé qu’à la différence des cellules étudiées précédemment, les courbes J(V )
enregistrées sous éclairement ne se croisent pas avec celles des courbes enregistrées
à l’obscurité.
Les Figure 6.8 et Figure 6.9 présentent respectivement la superposition en échelle
logarithmique des courbes enregistrées à l’obscurité et la superposition en échelle
normale des courbes enregistrées sous éclairement. Sur la Figure 6.8 il peut être
observé que l’évolution des résistances séries est différente de celle observée lors des
dépôts en une étape. Dans ce cas, les résistances Rs augmentent avec la teneur en
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Figure 6.7.: Caractéristiques J(V ) sous éclairement et à l’obscurité en fonction de
la teneur en cuivre des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en trois
étapes.
cuivre. D’autre part, la superposition des courbes sous éclairement met en évidence
que la densité de courant de court-circuit n’augmente pas en fonction de la teneur
en cuivre. A partir de cette superposition, il peut être constaté que les valeurs de
la tension de circuit-ouvert sont très différentes. De la même façon que dans le cas
précédent, le V oc est fortement influencé par la différence entre le taux de cuivre et
les changements involontaires du taux de gallium. L’influence de la teneur en gallium
lors d’un procédé en trois étapes par co-évaporation, ainsi que l’effet de cette teneur
sur les propriétés optoélectroniques ont été largement étudiés. Notamment, l’effet
bénéfique de l’augmentation du taux de gallium à la surface et en face arrière de
l’absorbeur a été déjà démontré par plusieurs auters. Ceci aide à réduire les recom-
binaisons dans la zone de charge d’espace et aux interfaces. De plus, il semblerait
qu’une valeur de bande interdite relativement faible fixée dans le point plus bas du
gradient, augmente l’absorption de la lumière et donc le Jsc.
Le Tableau 6.4 présente les résultats des différents paramètres photovoltaïques ex-
traits des courbes J(V ) enregistrées sous éclairement et à l’obscurité. Dans ce ta-
bleau, les paramètres sont présentés en fonction de la teneur en cuivre et de la
teneur en gallium, pour ainsi étudier l’influence de la composition globale sur les
différents paramètres. De cette façon, il peut être observé que le seul paramètre lié
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Figure 6.8.: Superposition en échelle logarithmique des caractéristiques J(V ) dans
l’obscurité en fonction de la teneur en cuivre des meilleures cellules obtenues lors
du dépôt de CIGS en trois étapes.
directement à la teneur en cuivre est la résistance Rs. Celle-ci augmente avec cette
teneur. De leur côté, le V oc, le FF , les Rp et le rendement augmentent avec le taux
de gallium. L’évolution de ces paramètres conduisent à des valeurs de rendement
comprises entre 5,69 % et 9,28 %.
Table 6.4.: Paramètres optoélectroniques en fonction de la composition des
meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en trois étapes.
[Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) V oc (V) Jsc (mA/cm2) η (%) FF (%) Rs (Ω/cm2) Rp(Ω/cm2)
0,63 ± 0,04 0,29 ± 0,02 0,399 26,33 5,69 53,99 1,13 3,44·108
0,70 ± 0,03 0,32 ± 0,01 0,433 24,65 6,43 57,81 1,97 9,4·103
0,89 ± 0,02 0,39 ± 0,01 0,567 25,35 9,28 64,49 2,43 629,2
0,92 ± 0,03 0,34 ± 0,01 0,461 29,70 7,98 58,18 2,46 1929
Pour mieux étudier l’évolution du Jsc, il convient d’analyser les rendements quan-
tiques externes. La Figure 6.10 présente les RQE associés aux meilleures cellules
contenants des absorbeurs de CIGS déposés en trois étapes. Sur celle-ci, il peut
être observé que l’allure des courbes ressemble à celles obtenues lors de l’étude des
absorbeurs déposés en une étape. Dans ce cas, le RQE des courbes croît lorsque la
longueur d’onde est inférieure à 1200 nm. Ceci est différent pour la réponse spectrale
de la cellule contenant l’absorbeur déposé avec un taux y = 0,89 et un taux x =
0,39. Pour cette cellule, le RQE croît quand la longueur d’onde est inférieure à 1100
nm. Pour toutes les courbes, le RQE commence à décroitre en dessous de 550 nm
et devient nul en dessous de 350 nm. Cette figure met en évidence que le sommet
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Figure 6.9.: Superposition des caractéristiques J(V ) sous éclairement en fonction
de la teneur en cuivre des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en
trois étapes.
des courbes dépend de la teneur en cuivre. Ainsi, il peut être constaté que réponse
spectrale de la cellule la plus pauvre en cuivre plafonne à environ 0,83, tandis que
celle fabriquée avec l’absorbeur plus riche en cuivre plafonne à 0,91.
Le Tableau 6.5 présente les valeurs calibrées de la densité de courant (Jsc,cal), ainsi
que celles calculées à partir du simulateur solaire (Jsc). Il peut être ainsi observé
que les densités de courant de court-circuit calculées à partir des courbes de réponse
spectral sont environ 2 mA/cm2 supérieures par rapport à celles calculées à partir
du simulateur. Cependant, dans tous les cas la tendance est la même. Ceci indique
que pour les cellules fabriquées à partir d’un procédé en trois étapes, le Jsc dépend
fortement de la composition globale. C’est-à-dire, de la teneur en cuivre et de la
teneur en gallium.
Table 6.5.: Comparaison entre les valeurs de densité de courant calibrées (Jsc,cal)
et celles-ci calculées à partir du simulateur solaire (Jsc). Les valeurs de la densité
de courant sont présentées en fonction de la composition des absorbeurs de CIGS
déposées en trois étapes.
[Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga])) Jsc (mA/cm2) Jsc,cal (mA/cm2)
0,63 ± 0,04 0,29 ± 0,02 1,05 ± 0,04 26,33 29,11
0,70 ± 0,03 0,32 ± 0,01 1,10 ± 0,02 24,65 27,52
0,89 ± 0,02 0,39 ± 0,01 1,22 ± 0,04 25,35 26,41
0,92 ± 0,03 0,34 ± 0,01 1,19 ± 0,02 29,70 31,75
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Figure 6.10.: Rendements quantique externes en fonction de la teneur en cuivre
des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en trois étapes.
La Figure 6.11 montre l’évolution du RQE2 en fonction de l’énergie. Les valeurs de
bande interdite obtenues à partir de l’exploitation linéaire de cette figure, ainsi que
les valeurs obtenues à partir de l’Équation 1.6. sont présentées dans le Tableau 6.6.
Le Tableau 6.2 présente les valeurs obtenues en fonction de la composition. La valeur
de la bande interdite des cellules diminue lorsque la teneur en cuivre augmente. Il
est à noter que la valeur de 1,22 eV obtenue pour la cellule contenant l’absorbeur le
plus riche en cuivre, est légèrement plus élevée que celle de la cellule contenant un
taux y = 0,93. Ceci est du à la teneur en gallium (x).
Comme il a été établi dans la section 1.2, le gap et la teneur en gallium sont reliés
par l’Équation 1.6. Les valeurs du gap obtenues à partir de la réponse spectrale et
celles obtenues à partir de cette équation peuvent ainsi être comparées(Tableau 6.6).
Le gap obtenu à partir de l’Équation 1.6 est dénoté Eg et celui obtenu à partir de
la réponse spectral est dénoté Eg,QE. Ces valeurs de bande interdite correspondent
bien aux valeurs retrouvées dans la littérature pour des cellules avec une teneur en
gallium comprise entre 0,35 et 0,45.
Analyse et discussion
Les analyses réalisées dans cette section ont permis de prouver que les propriétés
optoélectroniques des cellules solaires réalisés à partir des dépôts de CIGS en trois
étapes évoluaient différemment de celles retrouvées lors d’un dépôt en une étape.
La Figure 6.7 ne révèle aucun croisement entre les courbes J(V ) enregistrées sous
éclairement et celles enregistrées à l’obscurité. Ceci indique qu’il n’existe pas de forte
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Figure 6.11.: Évolution du RQE2 en fonction de l’énergie et de la teneur en cuivre
des meilleures cellules obtenues lors du dépôt de CIGS en trois étapes.
Table 6.6.: Comparaison entre les valeurs de bande interdite obtenues à partir de
l’exploitation linéaire de la réponse spectral (Eg,QE ) et cellesobtenues à partir de
l’Équation 1.6 (Eg). Les valeurs de bande interdite sont présentées en fonction de
la composition des absorbeurs de CIGS déposés en trois étapes.
[Cu]/([In]+[Ga]) [Ga]/([In]+[Ga]) [2Se]/([Cu]+3([In]+[Ga])) Eg (eV) Eg,QE (eV)
0,63 ± 0,04 0,29 ± 0,02 1,05 ± 0,04 1,18 1,11
0,70 ± 0,03 0,32 ± 0,01 1,10 ± 0,02 1,20 1,12
0,89 ± 0,02 0,39 ± 0,01 1,22 ± 0,04 1,24 1,18
0,92 ± 0,03 0,34 ± 0,01 1,19 ± 0,02 1,21 1,11
barrière formée à l’interface entre de l’absorbeur de CIGS et la couche tampon de
CdS. Ce phénomène peut être attribué à la différence de valeurs entre les teneurs
en gallium. En effet, dans le Tableau 6.4, il peut être observé que la moyenne de
cette teneur diminue par rapport aux teneurs obtenues lors du dépôt en une étape
(Tableau 6.1). D’autre part, cette teneur en gallium affecte davantage la bande de
conduction [149], que la teneur en cuivre qui impacte principalement la bande de
valence [150, 96]. De ce fait, il peut être établi que la différence entre les bandes à
l’interface CdS/CIGS devient nulle, pour des valeurs de x proches à 0,39. Par ailleurs,
en prenant en compte que toutes les couches formées par cette nouvelle séquence
de dépôt ont été recristallisées avec des phase riches en cuivre lors de la deuxième
étape, il peut être stipulé que les phases OVC ici formées sont moins importantes. Les
valeurs de Rs obtenues ne permettent pas de démontrer cette diminution d’épaisseur,
car au contraire de l’évolution observée dans l’étude précédente, la valeur de Rs
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augmente avec la teneur y. Les valeurs de Rp évoluent de la même façon à cause de
la haute résistivité des phases Cu-Se [94].
Par ailleurs, à partir des courbes J(V ) enregistrées sous éclairement et des valeurs
retrouvées dans le Tableau 6.4, il peut être constaté que les propriétés optoélectro-
niques sont plus influencées par la teneur en gallium x, que par la teneur y. En effet,
il peut être observé que les valeurs du Jsc varient de façon aléatoire, alors que les
valeurs du V oc augmentent entre 0,4 et 0,57 V lorsque x varie entre 0,29 et 0,39.
Ce comportement aléatoire génère ainsi des rendements de conversion compris entre
5,7 et 9,3 %. Dans ce cas, la valeur de rendement la plus élevée est obtenu pour
l’absorbeur contenant une teneur y = 0,89. D’autre part, l’évolution des valeurs
du Jsc peut être corroboré à partir des courbes de rendement quantique externe.
Les valeurs obtenues avec cette technique d’analyse démontrent l’inexistence d’une
tendance entre la composition et la densité de courant de court-circuit. Il en est
de même pou les valeurs de bande interdite Eg,QE . Cela met en évidence la forte
influence de la composition sur le Jsc.
Conclusion sur l’influence de la teneur en cuivre des absorbeurs
déposés en trois étapes sur les propriétés optoélectroniques
Il peut être conclu qu’à la différence des dépôts réalisés en une étape, les meilleures
performances photovoltaïques ne sont pas obtenues avec l’absorbeur contentant le
taux le plus riche en cuivre. Dans ce cas, un absorbeur de CIGS avec une teneur y
= 0,89 et une teneur y = 0,39 a permis de fabriquer des cellules avec un rendement
de conversion de 9,28 % (Jsc = 25,35 mA/cm2, V oc = 0,567 V et FF = 64,49 %).
Les valeurs du Jsc et du FF de cette cellule sont moins importants que celles de la
meilleure cellule obtenue à partir du procédé en une étape. Au regard des rendements
obtenus à partir d’un procédé hybride en trois étapes, les valeurs obtenues dans
cette étude sont très significatifs. En effet, comme détaillé dans la section 2.1, les
meilleures performances sont celles obtenues par Acciarri et al. [53], où un rendement
de 13,9 % sur une surface de 0,5 cm2 (Jsc = 35.5 mA/cm2, V oc = 0.567 V et FF =
70.7 %, non certifié) a été obtenu.
6.5. Conclusion
Dans ce chapitre, l’influence de la composition des absorbeurs de CIGS déposés
à partir d’un procédé hybride de co-pulvérisation/évaporation sur les propriétés
photovoltaïques a été étudiée. Dans la première partie, des comparaisons entre la
composition, les propriétés morphologiques et structurales des absorbeurs déposés en
une étape et les performances optoélectroniques des cellules ont été effectuées. Ceci
a permis de mettre en évidence l’influence de la teneur en cuivre sur les densités de
courant de court-circuit et sur les résistances parasitesRs etRp. Il a été ainsi constaté
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que la valeur de Rs augmentait lorsque le taux de cuivre diminuait et qu’à l’inverse,
les résistances Rp étaient trop faibles lorsque la teneur en cuivre augmentait. Par
ailleurs, il a été démontré que la modification des ces résistances parasites et donc
de la résistivité des absorbeurs, lors des changements de composition, généraient des
modifications importantes sur les performances finales des cellules. Notamment les
mesures J(V ) sous éclairement et la calibration à partir de la réponse spectrale ont
démontré que la densité de courant de court-circuit augmentait avec la teneur en
cuivre. Ainsi, les meilleurs performances photovoltaïques des cellules contentant des
absorbeurs de CIGS déposés en une étape, ont été obtenues lorsque la teneur en
cuivre était proche de la sur-stœchiométrie. Un absorbeur de CIGS avec une teneur
y = 1,02 a permis de fabriquer des cellules avec un rendement de conversion de 10,42
% (Jsc = 27,97 mA/cm2, V oc = 0,549 V et FF = 70,28 %).
D’autre part, des comparaisons entre la composition et les performances optoélec-
troniques des cellules contenant des absorbeurs de CIGS déposées en trois étapes,
ont été aussi effectuées. Ceci a permis d’établir que les propriétés optoélectroniques
des cellules solaires réalisées à partir de dépôts de CIGS en trois étapes évoluaient
différemment de celles retrouvées lors d’un dépôt en une étape. Dans ce cas, il a pu
être constaté que la valeur de Rs augmentait avec la teneur y. Pour ce procédé en
trois étapes, des cellules avec un rendement de conversion de 9,28 % (Jsc = 25,35
mA/cm2, V oc = 0,567 V et FF = 64,49 %) ont pu être obtenues.
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Conclusion générale et perspectives
L’objectif de ce travail était de développer et d’optimiser un procédé alternatif hy-
bride de co-pulvérisation/évaporation pour la synthèse du composé Cu(In,Ga)Se2.
Pour répondre à cet objectif, différentes études ont été réalisées afin d’assurer le
contrôle des différents paramètres de dépôt.
Dans un premier temps, la phase plasma a été étudiée à l’aide de la spectroscopie
d’émission optique (SEO) pour pouvoir établir des corrélations entre la composition
et la morphologie des couches déposées, avec les espèces présentes dans le plasma.
Cette analyse du plasma a été réalisée pendant la pulvérisation de chaque cible et
pendant la co-pulvérisation de celles-ci, sans la présence de sélénium. L’influence
de la puissance de pulvérisation appliquée à chaque cible et celle de la pression
de travail sur le rendement de pulvérisation ont été étudiées. Ceci a permis de
mettre en évidence l’augmentation du rendement de pulvérisation et de la vitesse
de croissance, avec celle de la puissance de pulvérisation. D’autre part, cette étude
a permis d’établir des courbes d’étalonnage et de suivi in-situ de la composition
et de l’homogénéité de l’épaisseur des couches minces déposées, à partir des raies
d’émission obtenues par SEO et des analyses XRF des dépôts. Ce qui n’avais pas
encore était décrit dans la littérature. De la même façon, celle-ci a mis en évidence
que la variation d’une raie spécifique n’était pas la conséquence de l’interaction de
cette espèce donnée avec les autres espèces du plasma.
Dans un deuxième temps, des analyses en condition réactive, en utilisant la vapeur
de sélénium ont été réalisées. Celles-ci ont également été effectuées pour chaque
cible et en co-pulvérisation. Ces analyses ont permis de déterminer l’existence de
différents modes de pulvérisation directement reliés à la température appliquée à
la cellule d’effusion, et donc au flux total de sélénium. Ainsi, les températures d’ef-
fusion délimitant ces modes ont pue être établies. La même gamme de valeurs de
température a été retenue pour toutes les cibles. Il a pu ainsi être établi que lorsque
les cibles métalliques étaient co-pulvérisées sous atmosphère de sélénium, celles-ci
s’empoisonnaient pour des températures d’effusion proches de 210 °C. D’autre part,
il a été démontré que l’empoisonnement des cibles avait bien un effet direct sur la
composition finale des absorbeurs et donc sur la morphologie et les propriétés de
ceux-ci.
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Ceci a permis d’établir que la SEO est une technique très performante pour le
développement de cette étude. La maîtrise du procédé de pulvérisation cathodique
conventionnelle a démontré la puissance de cette technique. Cela a aidé à comprendre
les différents phénomènes ayant lieu dans de la décharge et a permis de corréler les
résultats expérimentaux aux différentes simulations.
Ensuite, différents absorbeurs de CIGS ont été synthétisés à partir du procédé
hybride développé. Premièrement, ces absorbeurs ont été déposés en une étape
pour analyser l’influence de la composition sur leurs propriétés morphologiques
et structurales. Cette étude a démontré qu’à partir du procédé hybride de co-
pulvérisation/évaporation, il était possible de synthétiser des absorbeurs compa-
rables à ceux déposés avec la technique de co-évaporation. Les différentes couches
déposées ont permis de montrer l’adaptabilité du procédé pour produire des absor-
beurs de composition et structure ajustable. Il a été ainsi prouvé que la composition
des couches pouvait être contrôlée finement en modifiant les puissances employées.
Par ailleurs, une séquence de dépôt en trois étapes a été mise au point pour fa-
briquer des absorbeurs de CIGS avec des gradients de composition. Lors de cette
étude préliminaire, l’influence de la température de dépôt et celle des puissances
de pulvérisation ont été étudiées. Les couches les plus cristallines ont été obtenues
avec des températures de dépôt élevées lors des deuxième et troisième étapes. Cette
température a été fixée à 590 °C, tandis que celle de la première étape a été fixée à
400 °C.
Des comparaisons entres les absorbeurs déposés en une étape et ceux en trois étapes
ont montré que la morphologie finale dépendait de la composition et de la séquence
de dépôt utilisée. Dans le cas des dépôts réalisés lors d’une séquence en une étape,
les couches avec les domaines de cohérence les plus importants et donc avec la plus
grande taille de cristallites, ont été celles déposées avec des compositions proches de
la sur-stœchiométrie en cuivre. Dans le cas des absorbeurs déposés en trois étapes,
une bonne cristallisation a été plus difficile à atteindre. La diffusion des éléments mé-
talliques, fortement influencés par les puissances de pulvérisation et par la tempéra-
ture de dépôt, devra être mieux contrôlée, en approfondissant par exemple l’interface
arrière, et l’influence de la migration du sodium.
Enfin, l’influence de la composition, de la structure et de la morphologie des absor-
beurs synthétisés sur les propriétés optoélectroniques a été étudiée. Des comparai-
sons entre les différentes propriétés obtenues en fonction de la séquence de dépôt
utilisée ont été aussi réalisées. Les meilleures performances photovoltaïques des cel-
lules à base d’absorbeurs de CIGS déposés en une étape ont été obtenues lorsque la
teneur en cuivre était proche de la sur-stœchiométrie. Dans ce cas, une augmenta-
tion de la teneur en cuivre diminuait la valeur des résistances séries et augmentait
celle de la densité de courant de court-circuit. Ceci a été attribué à la diminution
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de l’épaisseur des phases déficitaires en cuivre (OVC), et donc à un changement de
résistivité. Un absorbeur de CIGS avec une teneur y = 1,02 et une teneurx = 0,44
a permis de fabriquer des cellules avec un rendement de conversion maximum de
10,42 % (Jsc = 27,97 mA/cm2, V oc = 0,549 V et FF = 70,28 %).
D’autre part, l’influence de la composition sur les performances optoélectroniques
des cellules contenant des absorbeurs de CIGS déposées en trois étapes a été aussi
étudiée. Ceci a permis d’établir que les propriétés optoélectroniques des cellules
solaires réalisées à partir de dépôts de CIGS en trois étapes évoluaient différemment
de celles retrouvées lors d’un dépôt en une étape. Cet effet peut être attribué au
gradient de composition et donc à une évolution différente de la résistivité et de la
longueur de bande interdite. Pour ce procédé en trois étapes, des cellules avec un
rendement de conversion maximum de 9,28 % (Jsc = 25,35 mA/cm2, V oc = 0,567
V et FF = 64,49 %) ont pu être obtenues avec un absorbeur contenant une teneur
y = 0,89 et une teneur x = 0,39.
Il peut être ainsi établi qu’une avancée importante a été réalisée dans le dévelop-
pement, la qualification et l’optimisation de ce procédé hybride de co-pulvérisation
/évaporation pour la synthèse des absorbeurs de CIGS. La mise au point de ce
procédé a permis une bonne compréhension des phénomènes d’empoisonnement in-
hérentes à la pulvérisation cathodique réactive et/ou hybride. De la même façon,
l’étude des différents mécanismes de cristallisation et diffusion a démontré la versa-
tilité et l’adaptabilité de ce procédé. Il est à noter que ces études ont été réalisées
pour établir un procédé de référence. Certains aspects pourront être plus ample-
ment développés, afin de contrôler plus finement la composition et la morphologie
des absorbeurs déposés. Notamment la séquence de dépôt en trois étapes, qui se pré-
sente comme la meilleure alternative pour réaliser des absorbeurs à haut rendement
grâce à des variations de composition en profondeur, nécessite des investigations
plus poussées pour contrôler au mieux les phases intermédiaires formées. Un autre
point devra être étudié afin d’améliorer les rendements de cellules : les interfaces. En
effet, lors de l’allumage et l’extinction du plasma, des réactions ont lieu en surface
du Mo, des précurseurs d’(In,Ga)2Se3 , et du CIGS, entraînant des défauts délétères
aux performances du dispositif photovoltaïque final.
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A. Conditions expérimentales pour
l’analyse structurale
A.1. Spectroscopie Raman
La spectroscopie Raman est une technique d’analyse non destructive de haute ré-
solution, basée sur la diffusion inélastique des photons. En effet, lorsqu’une lumière
monochromatique de fréquence V o éclaire un matériau, la plupart de la lumière est
diffusée à la fréquence V o (diffusion élastique), alors qu’une très petite fraction est
diffusée à la fréquence V o ± ∆v (diffusion inélastique). La diffusion élastique est la
diffusion Rayleigh, alors que l’inélastique est la diffusion Raman.
Dans un réseau cristallin ou dans une molécule, les atomes et les ions sont constam-
ment soumis à des mouvements de rotation et/ou vibration, les fréquences de ces
oscillations sont bien définies et dépendent de la masse des particules impliquées. Le
modèle présenté en Figure A.1 décrit la diffusion via une onde perturbatrice et un
état virtuel.
Lorsque un photon d’énergie hvo bien supérieure à la différence d’énergie entre deux
états vibrationnelles ou rotationnelles interagit avec une molécule, cette dernière at-
teint un niveau vibrationnel (ou rotationnel). En se désexcitant à un niveau autorisé
un photon est émis. L’énergie de ce photon est conditionnée par deux processus :
1. Le photon diffusé possède une énergie hvo. La molécule n’a pas changé d’état ;
elle acquiert le même niveau d’énergie qu’avant l’interaction avec le photon
incident.
2. Le photon diffusé possède une énergie h(vo ±∆v).
– Le photon diffusé à une énergie inférieure h(vo − ∆v) au photon incident. La
molécule en se désexcitant a atteint un niveau d’énergie supérieure à son état
initial. Il se présente une diffusion Raman Stokes.
– Le photon diffusé supérieure h(vo + ∆v) au photon incident. La molécule a alors
atteint un état inférieur à son état initial. il se présente une diffusion Raman
anti-Stokes.
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Figure A.1.: Modèle idéal de la diffusion Rayleigh et Raman, d’après [151].
Chaque matériau a un ensemble de valeurs ∆v caractéristiques de la structure poly-
atomique et de la nature des liaisons chimiques qui le forment. La représentation des
intensités de la lumière réfléchie en fonction de la différence d’énergie constitue un
spectre Raman. Ce spectre est formé par une bande principale ou Rayleigh et deux
bandes secondaires correspondant à la bande Raman Stokes et à la bande Raman
anti-Stokes. Cependant, la diffusion Raman Stokes est environ 100 fois plus intense
que la diffusion Raman anti-Stokes, donc par simplicité l’analyse par spectroscopie
Raman se réduit à l’étude de la bande Raman Stokes.
Dans le cas particulière de la structure chalcopyrite, il existent 24 modes de vibra-
tion. Ainsi, les modes de vibration du composé CIGS peuvent être exprimés comme
une somme de 3 modes acoustiques (les atomes vibrent en phase) et de 21 modes op-
tiques (les atomes vibrent en opposition de phase). Ces modes sont classés d’après
la symétrie des déplacements atomiques, ce qui est exprimé dans la notion de la
théorie des groupes par [152] :
Γo = A1 + 2A2 + 3B1 + 4B2 + 7E (A.1)
où les modes acoustiques sont :
Γac = B2 + E (A.2)
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et les modes optiques sont :
Γopt = A1 + 2A2 + 3B1 + 3B2 + 6E (A.3)
Cependant, dans des conditions optimales d’expérimentation, il y a seulement 13
modes actifs qui peuvent être mesurés par spectroscopie Raman, car le mode A2 est
un mode optiquement inactif. Donc, le mode final mesurable est :
ΓRaman = A1 + 3B1 + 3B2 + 6E (A.4)
où les modes B et E sont des modes Raman polaires actifs et les modes A1et B1
sont les modes Raman no polaires actifs [153, 154].
Pour les analyses de spectroscopie Raman effectuées dans cette étude, un spectro-
mètre Horiba Jobin-Yvon HR800 a été employé, avec une excitation laser de longueur
d’onde égale à 532 nm (laser YAG/Nd doublé), un filtre D1, et un temps d’intégra-
tion de 120 secondes. Le spectre obtenu résulte de la moyenne de deux acquisitions.
Il est à noter que cette mesure se limite à la surface de l’échantillon, la profondeur
de pénétration du laser dans une couche de CIGS est d’environ 300 nm.
A.2. Diffraction de rayons X
La diffraction de rayons X (DRX) repose sur la diffusion cohérente d’un rayonne-
ment X par un réseau cristallin. Les directions dans lesquelles les interfaces sont
constructives sont définies par la loi de Bragg :
2dhkl × sin(θ) = n× λ (A.5)
où dhkl est la distance interréticulaire 1, θ est l’angle entre la direction incidente des
rayons X et la famille de plan (hkl), n est l’ordre de diffraction et λ est la longueur
des rayons X incidents.
La diffraction de rayons X donne donc information sur les différentes phases cristal-
lines présentes dans le matériau synthétisé, les orientations préférentielles des cris-
taux, la taille des cristallites, ainsi que de la présence éventuelle de micro-contraintes.
Pour les différentes analyses de diffraction de rayons X réalisées dans cette étude,
un diffractomètre Empyrean de la société PanAnalytical a été employé, en utilisant
une anode de cuivre (λCu−Kα1 = 0, 15406 nm) et un détecteur Pixel.
1. Distance entre deux plans cristallins (hkl)
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B. Diagrammes de phases
B.1. Binaire cuivre-sélénium
Figure B.1.: Diagramme de phase du système Cu-Se d’après [155].
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B.2. Binaire indium-sélénium
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